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Uporaba mikrolegirnih elementov, kot so titan, niobij in vanadij, je v sodobnem jeklarstvu že 
ustaljena praksa. Te elementi prek mehanizmov izločevalnega utrjevanja ferita in kontrole 
velikosti avstenitnih (in feritnih) kristalnih zrn vplivajo na končne mehanske lastnosti jekla. 
Jeklo z drobnimi feritnimi zrni ima tako večjo trdnost kot tudi žilavost, z izločevalnim 
utrjevanjem pa povečamo trdnost ob zmanjšanju žilavosti.  
Med široko paleto mikrolegiranih jekel sodi tudi visokotrdnostno konstrukcijsko jeklo 
S1100QL. Za doseganje predpisanih mehanskih lastnosti se, poleg osnovnega legirnega 
sistema, to jeklo mikrolegira z dodatki titana, niobija, vanadija in bora. Dodatek titana je 
namenjen predvsem kontroli borovega faktorja, pa tudi kontroli velikosti avstenitnih 
kristalnih zrn. Se pa pojavlja vprašanje, če je dodatek titana sploh nujen, saj je več 
raziskovalcev potrdilo, da grobi TiN delujejo kot mesta za iniciacijo krhkega cepilnega loma 
in tako slabšajo žilavost.  
V ta namen smo izdelali laboratorijske šarže jekla S1100QL s tremi različnimi mikrolegirnimi 
sistemi, in sicer Nb-B, V-Nb-B in Ti-Nb-B. Jeklo je bilo izdelano v indukcijski vakuumski 
peči, ulito v kokilo, vroče kovano, valjano (kovano-valjana izvedba) ter toplotno obdelano. 
Opravili smo celostno karakterizacijo vseh jekel s pomočjo katere smo določili optimalni 
mikrolegirni sistem s katerim dosegamo predpisane mehanske lastnosti. Sestava jekla je 
prirejena znotraj standarda EN 10025-6. Preiskovalne metode so zajemale kemijsko analizo, 
metalografsko analizo na svetlobnem mikroskopu, meritev velikosti kristalnih zrn, 
avtomatsko analizo nekovinskih vključkov, diferenčno termično analizo, termodinamsko 
analizo s Thermo-Calcom, izrisali smo CCT in popuščni diagram ter izvedli natezni preizkus 
in preizkus udarne žilavosti po Charpyju pri -20 °C in -40 °C.  
Ugotovili smo, da je za doseganje napetosti tečenja najbolj primeren mikrolegirni sistem V-
Nb-B, kar smo povezali z efektom izločevalnega utrjevanja ferita z vanadijem. Hkrati dodatek 
titana ni bil potreben za doseganje nateznih mehanskih lastnosti. Kljub temu pa smo najboljšo 
žilavost dosegli z uporabo mikrolegirnega sistema Ti-Nb-B, kar je posledica vpliva titana na 
kontrolo začetne velikosti avstenitnih kristalnih zrn pred in med vročo predelavo ob ustrezno 
kontroliranem dodatku titana. Pri nizkotemperaturnem popuščanju kaljenega jekla na 200 °C 
smo dosegli ciljane mehanske lastnosti. 












The microalloying additions like titanium, niobium and vanadium are being frequently used 
in modern steelmaking. These microalloying elements have a major influence on the final 
mechanical properties of steel. Increase in strength and toughness is achieved with grain 
refinement, while precipitation hardening increases strength but decreases toughness. 
S1100QL is ultrahigh-strength microalloyed structural steel (UHSLA) used in heavy–lifting 
industry. Microalloying additions like titanium, boron, niobium and vanadium are being used 
to achieve the required mechanical properties. Titanium addition is used for boron protection 
as well as austenite grain refinement. However, many researchers argued that coarse TiN 
particles trigger cleavage fracture and thus drastically reduce the impact toughness of steels. 
To decide, whether the titanium addition is really needed, we fabricated experimental steels 
with three different microalloying additions (Nb-B, V-Nb-B and Ti-Nb-B). All three steels 
were vacuum melted in induction vacuum furnace, cast into ingots, hot forget, hot rolled, 
water quenched and tempered at 200 °C, 570 °C and 640 °C for 1 hour. 
The series of experiments were conducted to fully characterize and decide which 
microalloying addition can be used to achieve the required mechanical properties. 
Experimental tests included chemical analysis, metallographic analysis on light microscope, 
grain size measurement, automated SEM-EDS non–metallic inclusions analysis, differential 
thermal analysis, thermodynamic analysis using Thermo-Calc, construction of CCT and 
tempering diagrams, tensile tests and Charpy impact tests at -20 °C and -40 °C. 
V-Nb-B microalloying addition showed best response in terms of tensile properties, which 
can be related to precipitation hardening of ferrite with VN particles. Highest Charpy impact 
toughness values were achieved using Ti-Nb-B microalloyed steel. Titanium can refine the 
grain size of steel during reheating and hot deformation (rolling, forging…) and thus increase 
impact toughness, which is closely related to grain size. Mechanical properties of all three 
steels were achieved during low-temperature tempering of quenched samples at 200 °C.   















ŠIRŠI POVZETEK VSEBINE 
Z uporabo mikrolegirnih elementov prek mehanizmov kontrole velikosti avstenitnih kristalnih 
zrn in izločevalnega utrjevanja ferita vplivamo na končne mehanske lastnosti jekla. Znano je, 
da drobno kristalno zrno izboljša tako trdnost kot žilavost, medtem, ko z izločevalnim 
utrjevanjem ferita povečamo trdnost ob zmanjšanju žilavosti. Med široko paleto 
mikrolegiranih jekel sodi tudi visokotrdnostno konstrukcijsko mikrolegirano jeklo S1100QL. 
Za doseganje predpisanih mehanskih lastnosti se poleg osnovnega legirnega sistema to jeklo 
mikrolegira z dodatki titana, niobija, vanadija in bora. Dodatek titana je vezan na zaščito bora, 
poleg tega pa ima tudi funkcijo kontrole velikosti avstenitnih kristalnih zrn. Več raziskovalcev 
je poudarilo, da grobi TiN delujejo kot mesta za iniciacijo krhkega cepilnega loma in tako 
slabšajo žilavost. V ta namen smo v magistrskem delu obravnavali vpliv različnih 
mikrolegirnih sistemov na končne mehanske lastnosti jekla S1100QL.  
Izbrali smo mikrolegirne sisteme Nb-B (jeklo Nb), V-Nb-B (jeklo Nb-V) in Ti-Nb-B (jeklo 
Nb-Ti). Zanimalo nas je, s katerim mikrolegirnim sistemom dosežemo žilavost, ki jo za jekla 
kvalitete QL predpisuje standard EN10025-6. Istočasno pa moramo dosegati ciljno napetost 
tečenja in natezno trdnost. Izbira treh mikrolegirnih sistemov nam je omogočala zanesljiv 
popis vpliva vanadija in titana na končne mehanske lastnosti jekla S1100QL ob konstantni 
vsebnosti niobija. Jekla Nb, Nb-V in Nb-Ti so bila izdelana v laboratorijski vakuumski peči, 
ulili smo ingote, ki smo jih nato vroče skovali v odkovke in zvaljali v vroče valjan trak. Med 
celotnim procesom izdelave jekla smo uporabili različne preiskovalne metode za celosten 
popis vseh treh jekel. Slika A shematsko prikazuje proces izdelave jekel s prikazom 
uporabljenih preiskovalnih metod. 
 




Končne mehanske lastnosti smo določali na vzorcih v kaljenem in poboljšanem stanju s 
popuščanjem 60 minut na 200 °C, 570 °C in 640 °C. Udarna žilavost po Charpyju je 
predpisana s standardom EN 10025-6. Jeklo mora presegati ciljano napetost tečenja 1100 
MPa, natezno trdnost 1250 MPa, razteznost (A5) 10 % in žilavost v prečni smer 27 J pri -40 
°C ter istočasno 30 J pri -20 °C. 
Mikrostruktura v kovanem, litem in valjanem stanju za vsa tri jekla je bainitna z martenzitom 
v meddendritnih prostorih. V kaljenem stanju imamo po celotnem preseku martenzit. Pri 
metalografski analizi na svetlobnem mikroskopu smo v jeklu Nb in Nb-V opazili vključke 
Nb(C, N) v jeklu Nb-Ti pa (Ti, Nb)(C, N) z različno vsebnostjo vseh elementov. Pri vseh 
jeklih smo opazili vključke Al2O3 in MnS. Najmanjša zrna so značilna za jeklo Nb-Ti. Z 
avtomatsko analizo smo detektirali vključke ZrO2, ki so prišli iz livnega lonca. V vseh jeklih 
smo detektirali tudi vključke sistema Ti-O, čeprav je bilo samo jeklo Nb-Ti namensko 
legirano s titanom. 
Z diferenčno termično analizo smo določili temperature solidus in likvidus, s termodinamsko 
analizo pa smo ugotovili natančno fazno sestavo, strjevalno pot, določili elemente, ki najbolj 
vplivajo na širino strjevalnega intervala ter elemente, ki izkazujejo največjo nagnjenost k 
izcejanju. Izkazalo se je, da Ti, Nb, C in N izkazujejo precejšnjo tendenco k izcejanju, kar 
smo povezali z odkritimi grobimi evtektskimi vključki (Ti, Nb)(C, N) oz. Nb(C, N) v vseh 
treh jeklih. 
Za jeklo Nb-V je bil izrisan CCT-diagram. Kritična ohlajevalna hitrost znaša 10 °C/s, feritno–
perlitni nos je pri 1 °C/s, Ms pa je pri 390 °C. Vsi vzorci so izkazovali precejšnjo izcejanost, 
kar se odraža tudi v meritvah trdote, ki so vključene v CCT-diagram. 
Za vsa tri jekla je bil izrisan popuščni diagram, iz katerega je razvidno, da je popuščna 
obstojnost relativno slaba, ni bilo zaznanega sekundarnega vrha, med jekli pa nismo opazili 
večjih razlik. 
Pri vseh treh jeklih smo opazili občutno povečanje Rp0,2 pri popuščanju na 200 °C, največje 
povečanje, glede na kaljeno stanje, je značilno za jeklo Nb-V. Pri popuščanju na 570 °C in 
640 °C je padec Rp0,2 in Rm najmanjši pri jeklu Nb-V, kar nakazuje na izločevalno utrjevanje 
ferita z vanadijem. Pri krivuljah tečenja za jekla, popuščena na 570 °C in 640 °C, smo opazili 
izrazito (naravno) mejo tečenja z značilnim področjem tečenja. Pri kaljenih in na 200 °C 
popuščenih vzorcih pa napetost narašča zvezno (brez izrazite napetosti tečenja). 
Najboljšo žilavost izkazuje jeklo Nb-Ti, kar je posledica vpliva titana na kontrolo rasti 
avstenitnih kristalnih zrn pred in med vročo predelavo. Se pa pokaže močna odvisnost 
žilavosti od temperature popuščanja (velja za 570 °C in 640 °C), kar lahko povežemo z 
zmanjšanjem trdote zaradi popuščanja martenzita. 
Vsa tri jekla po nizkotemperaturnem popuščanju 60 minut na 200 °C dosegajo predpisane 





1. Uvod ................................................................................................................................... 1 
2. Teoretični del ...................................................................................................................... 2 
2.1 Mikrolegiranje jekel ..................................................................................................... 2 
2.1.1 Kontrola velikosti kristalnih zrn ........................................................................... 2 
2.1.2 Izločevalno utrjevanje ferita ................................................................................. 5 
2.1.3 Mikrolegiranje s titanom ...................................................................................... 7 
2.1.4 Mikrolegiranje z niobijem .................................................................................. 11 
2.1.5 Mikrolegiranje z vanadijem ................................................................................ 13 
2.1.6 Mikrolegiranje s kombinacijo titana, niobija in vanadija ................................... 14 
2.1.7 Mikrolegiranje z borom ...................................................................................... 17 
2.2 Jeklo S1100QL .......................................................................................................... 22 
3. Eksperimentalni del .......................................................................................................... 24 
3.1 Izdelava laboratorijskih šarž ...................................................................................... 24 
3.1.1 Taljenje, legiranje in litje .................................................................................... 24 
3.1.2 Vroče kovanje ..................................................................................................... 26 
3.1.3 Vroče valjanje ..................................................................................................... 27 
3.1.4 Toplotna obdelava .............................................................................................. 28 
3.2 Preiskovalne metode .................................................................................................. 29 
3.2.1 Kemijska analiza................................................................................................. 30 
3.2.2 Metalografska analiza ......................................................................................... 30 
3.2.3 Avtomatska analiza nekovinskih vključkov ....................................................... 31 
3.2.4 Diferenčna termična analiza ............................................................................... 31 
3.2.5 Termodinamska analiza ...................................................................................... 32 
3.2.6 Izdelava CCT-diagrama ...................................................................................... 32 
3.2.7 Izdelava popuščnega diagrama ........................................................................... 33 
3.2.8 Natezni preizkus ................................................................................................. 33 
3.2.9 Udarna žilavost po Charpyju .............................................................................. 33 
4. Rezultati in diskusija ........................................................................................................ 34 
4.1 Kemijska analiza ........................................................................................................ 34 
4.2 Metalografska analiza ................................................................................................ 36 
4.2.1 Lito stanje ........................................................................................................... 36 
4.2.1 Kovano stanje ..................................................................................................... 37 
4.2.2 Valjano stanje ..................................................................................................... 41 
4.2.3 Toplotno obdelano stanje ................................................................................... 43 
4.3 Velikost kristalnih zrn ................................................................................................ 44 
4.4 Avtomatska analiza nekovinskih vključkov .............................................................. 45 
xii 
 
4.5 Diferenčna termična analiza ...................................................................................... 49 
4.6 Termodinamska analiza ............................................................................................. 53 
4.7 CCT-diagram ............................................................................................................. 60 
4.8 Popuščni diagram ....................................................................................................... 61 
4.9 Natezni preizkus ........................................................................................................ 62 
4.10 Udarna žilavost po Charpyju ..................................................................................... 66 
5. Zaključek .......................................................................................................................... 69 
6. Viri in literatura ................................................................................................................ 70 
7. Priloge ............................................................................................................................... 79 
7.1 Priloga 1: CCT-diagram za jeklo Nb-V ..................................................................... 79 
7.2 Priloga 2: Popuščni diagram za jeklo Nb ................................................................... 81 
7.3 Priloga 3: Popuščni diagram za jeklo Nb-V .............................................................. 82 

















Slika 1: a) Vpliv temperature avstenitizacije na velikost avstenitnih kristalnih zrn po 
ponovnem kaljenju, b) vpliv velikosti avstenitnih kristalnih zrn po kaljenju dγ na velikost 
martenzitnih paketov, c) vpliv velikosti avstenitnih kristalnih zrn dγ na lomno žilavost in d) 
odvisnost inverzne vrednosti velikosti avstenitnih kristalnih zrn dγ na napetost tečenja Rp0,2.[9]
 .................................................................................................................................................... 3 
Slika 2: Kritična temperatura Tc v odvisnosti od koncentracije mikrolegirnega elementa.[17] ... 8 
Slika 3: a) TiN, slikani na svetlobnem mikroskopu, črne pike predstavljajo Al2O3, ki delujejo 
kot heterogene kali za rast TiN, b) lomna površina z označenim TiN, ki deluje kot mesto za 
iniciacijo cepilnega loma, in c) večja povečava TiN z označenim Al2O3 in MnS v/na TiN, 
slikano na SEM.[45] ..................................................................................................................... 9 
Slika 4: Porušene žilavke z označenim razmerjem Ti/N, izmerjeno udarno žilavostjo po 
Charpyju pri -20 °C in fraktografija preizkušanca z označenim TiN (črna puščica), ki 
predstavlja inicial loma. Gre za termomehansko valjano stanje.[46] ......................................... 10 
Slika 5: Shematski prikaz vpliva niobija na razvoj mikrostrukture med termomehansko 
kontroliranim procesom.[ 50] ..................................................................................................... 11 
Slika 6: Vpliv mikrolegiranja z V, Nb, Al in Ti na kinetiko statične rekristalizacije.[51] ......... 12 
Slika 7: TEM slika temnega polja mikrostrukture jekla, mikrolegiranega z vanadijem; z A so 
označeni naključno izločeni precipitati, z B pa precipitati, izločeni ob napredovanju fazne 
meje avstenit/ferit.[58] ................................................................................................................ 13 
Slika 8: Vpliv dodatka niobija na rast avstenitnih zrn pri reavstenitizaciji na a) 950 °C in b) 
1100 °C.[62] ............................................................................................................................... 14 
Slika 9: Rezultati termodinamske analize; atomski delež elementov v (Ti, Nb, V)(C, N) za 
mikrolegirni sistem a) Ti-V in b) Ti-Nb-V; masni odstotek raztopljenih elementov v avstenitu 
za mikrolegirni sistem c) Ti-V in b) Ti-Nb-V.[63] ..................................................................... 15 
Slika 10: Mikrostruktura litega stanja mikrolegiranega jekla Ti-V-Nb; slikano na SEM; a) in 
b) izločki na mejah avstenitnih zrn, bogati z Nb z manjšim deležem Ti (označeni z zeleno 
puščico), EDS analiza izločka, označenega z rdečo puščico, c) izločki TiN z EDS-analizo in 
d) tipičen kubični izloček TiN z manjšo vsebnostjo Nb in C, nastal pri višji temperaturi 
ogrevanja, kot a), b) in c).[64] .................................................................................................... 16 
Slika 11: a) Diagram odvisnosti idealnega kritičnega premera Di od kritičnega premera D0 in 
koeficienta H; b) diagram odvisnosti kritičnega premera D0 po Grossmannu od globine 
prekaljivosti po Jominy in koeficienta H.[66] ............................................................................ 18 
xiv 
 
Slika 12: Vrednost borovega faktorja v odvisnosti od koncentracije bora v jeklu.[68] ............. 19 
Slika 13: Vpliv molibdena na vzajemni učinek B-Mo na prekaljivost.[74] ............................... 20 
Slika 14: Shematski prikaz celotne poti izdelave, vroče predelave in toplotne obdelave 
laboratorijskih šarž jekla S1100QL. ......................................................................................... 24 
Slika 15: a) Ingot jekla Nb, b) Nb-V in c) Nb-Ti, kjer puščici označujeta mesto izbokline. ... 26 
Slika 16: Oba odkovka jekla Nb-V. ......................................................................................... 26 
Slika 17: Odkovka jekla Nb in Nb-Ti z označenim delom odkovka za vroče valjanje. ........... 26 
Slika 18: Vroče valjan trak a) jekla Nb-V ter b) jekla Nb in Nb-Ti med ohlajanjem. ............. 28 
Slika 19: Shematski prikaz uporabljenih preiskovalnih metod z umestitvijo v procesno pot 
izdelave laboratorijskih šarž. .................................................................................................... 29 
Slika 20: Odkovek z označenimi vzorci za nadaljnje preiskave. ............................................. 29 
Slika 21: Vroče valjan trak jekla Nb-V z označenimi vzorci za nadaljnje preiskave; z znakom 
X so na trakovih označena mesta, kjer smo z ultrazvočno preiskavo odkrili nepravilnosti. .... 30 
Slika 22: a) Bainitno-martenzitna mikrostruktura litega stanja jekla S960QL, slikano na 
svetlobnem mikroskopu pri 50-kratni in b) 500-kratni povečavi, kjer so vidni in označeni 
tipični vključki MnS (rumena puščica), evtektsko izločeni (Ti, Nb)(C, N) (zelena puščica) in 
globularni vključki v meddendritnih prostorih. ........................................................................ 36 
Slika 23: Izločki (Ti, Nb)(C, N) bolj bogati s TiN (zgoraj) in NbC (spodaj), slikani na vzorcih 
jekla Nb, Nb-V, Nb-Ti in S960QL na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. ....... 37 
Slika 24: a) in b) Polirano stanje odkovka jekla Nb, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 
500-kratni povečavi z vključki MnS in Nb(C, N). ................................................................... 38 
Slika 25: Bainitno-martenzitna mikrostruktura odkovka jekla Nb, slikano na svetlobnem 
mikroskopu pri a) 50-kratni in b) 500-kratni povečavi z vključki MnS in Nb(C, N). ............. 38 
Slika 26: a) in b) Polirano stanje odkovka jekla Nb-V, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 
500-kratni povečavi z vključki MnS in Nb(C, N). ................................................................... 38 
Slika 27: Bainitno-martenzitna mikrostruktura odkovka jekla Nb-V, slikano na svetlobnem 
mikroskopu pri 50-kratni in d) 500-kratni povečavi z vključki MnS in Nb(C, N) ter 
označenimi bainitnimi (1) in delno martenzitnimi (2) območji. .............................................. 39 
Slika 28: a) Polirano stanje z vključki (Ti, Nb)(C, N) in MnS ter b) bainitno-martenzitna 
mikrostruktura odkovka jekla Nb-Ti, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni 
xv 
 
povečavi. Obkrožen je tipičen kubični TiN oz. (Ti, Nb)(C, N) bogat s TiN, rumena puščica 
označuje karbidno obrobo. ....................................................................................................... 39 
Slika 29: Tipični nekovinski vključki za posamezna jekla v kovanem stanju, slikani na 
poliranih vzorcih na svetlobnem mikroskopu. ......................................................................... 40 
Slika 30: a), c) in e) Polirano stanje in b), d) in f) bainitno–martenzitna mikrostruktura vroče 
valjanega traku jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti; slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni 
povečavi. ................................................................................................................................... 41 
Slika 31: Martenzitna mikrostruktura a) kaljenega in b) popuščenega stanja (1 ura na 650 °C) 
jekla Nb, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. ................................... 43 
Slika 32: Martenzitna mikrostruktura a) kaljenega in b) popuščenega stanja (1 ura na 650 °C) 
jekla Nb-V, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. ............................... 43 
Slika 33: Martenzitna mikrostruktura a) kaljenega in b) popuščenega stanja (1 ura na 650 °C) 
jekla Nb-Ti, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. .............................. 43 
Slika 34: Histogrami velikosti vseh nekovinskih vključkov v obliki ekvivalentnega premera 
kroga (ECD). ............................................................................................................................ 45 
Slika 35: Porazdelitev vključkov CaO, Al2O3 in MgO v ternarnem faznem diagramu CaO-
Al2O3-MgO. .............................................................................................................................. 46 
Slika 36: Porazdelitev vključkov (Mn, Ca)S (rdeči) ter CaS,(Al2, Mg)O4 (zeleni) v ternarnem 
faznem diagramu Mn-Ca-S. ..................................................................................................... 47 
Slika 37: Porazdelitev vključkov TiO2, Al2O3 in (CaO, MgO) v ternarnem faznem diagramu 
(CaO, MgO)-TiO2-Al2O3. ......................................................................................................... 47 
Slika 38: Porazdelitev vključkov TiN (rdeči), BN (zeleni) in AlN (modri) v ternarnem faznem 
diagramu N-B-Ti. ..................................................................................................................... 47 
Slika 39: Porazdelitev vključkov ZrO v ternarnem faznem diagramu Al2O3-ZrO2-(Mn, S). .. 47 
Slika 40: Porazdelitev neklasificiranih vključkov v ternarnem faznem diagramu S-Mn-N za 
jeklo Nb-V in S-Mn-Ti za jeklo Nb-Ti. .................................................................................... 48 
Slika 41: Krivulja DTA za jekla Nb, Nb-V (1), Nb-V (2) in Nb-Ti pri ogrevanju s 5 K/min 
(segment 5) z označenimi temperaturami solidus in likvidus. ................................................. 49 
Slika 42: Krivulja DTA za jekla Nb, Nb-V (1), Nb-V (2) in Nb-Ti pri ogrevanju s 10 K/min 
(segment 3) z označenimi temperaturami solidus in likvidus. ................................................. 50 
xvi 
 
Slika 43: Krivulja DTA za jekla Nb, Nb-V (1), Nb-V (2) in Nb-Ti pri ohlajanju s 5 K/min 
(segment 6) z označenimi temperaturami likvidus. .................................................................. 50 
Slika 44: Delež tekoče faze pri ogrevanju s 5 K/min v odvisnosti od temperature za vse štiri 
laboratorijske šarže. .................................................................................................................. 51 
Slika 45: Delež faz v odvisnosti od temperature za jeklo a) Nb, c) Nb-V in e) Nb-Ti ter b) 
porazdelitev Nb v jeklu Nb, d) V v jeklu Nb-V in f) Ti v jeklu Nb-Ti (TFCE7). .................... 53 
Slika 46: a) Odvisnost molskega deleža elementov v NbC od temperature za jeklo Nb-V in 
jeklo Nb-Ti ter b) odvisnost molskega deleža elementov v TiN od temperature za jeklo Nb-Ti 
(TCFE7). ................................................................................................................................... 54 
Slika 47: Vpliv dodatka posameznih elementov na temperaturo začetka izločanja TiN. ........ 55 
Slika 48: Vpliv dodatka posameznih elementov na širino strjevalnega intervala. ................... 55 
Slika 49: Faktor izcejanja v odvisnosti od temperature za jeklo Nb-Ti; črtkana krivulja 
prikazuje prve tri elemente z največjim faktorjem izcejanja. ................................................... 56 
Slika 50: Ravnotežni izopletni fazni diagram za jeklo Nb-Ti z označeno nominalno sestavo. 57 
Slika 51: Vpliv bora na temperaturo solidus, izmerjeno z DTA in izračunano s Thermo-
Calcom s podatkovno bazo TCFE7 in TCFE9 za vzorce jekla z različno vsebnostjo bora. .... 59 
Slika 52: Mikrostruktura na površini dilatometrskega vzorca jekla Nb-V, ohlajenega s 5 °C/s, 
slikano na svetlobnem mikroskopu pri a) 100- in b) 200-kratni povečavi. .............................. 60 
Slika 53: Preračunana natezna trdnost v odvisnosti od temperature popuščanja za vsa tri jekla.
 .................................................................................................................................................. 61 
Slika 54: Rezultati nateznega preizkusa s prikazanimi mejnimi vrednostmi. .......................... 62 
Slika 55: Sprememba Rp0,2 in Rm, glede na kaljeno stanje, za različne temperature popuščanja.
 .................................................................................................................................................. 63 
Slika 56: Krivulje tečenja za kaljeno in poboljšano stanje (popuščeno na 200 °C). ................ 63 
Slika 57: Krivulje tečenja za poboljšano stanje (popuščeno na 570 °C oz. 640 °C). ............... 64 
Slika 58: Udarna žilavost po Charpyju v prečni smeri pri -20 °C za vsa tri jekla v kaljenem in 
poboljšanem stanju, popuščeno 1h na 200 °C in 570 °C. ......................................................... 67 
Slika 59: Udarna žilavost po Charpyju v prečni smeri pri -40 °C za vsa tri jekla v poboljšanem 
stanju, popuščeno 1h na 200 °C, 570 °C in 640 °C. ................................................................. 67 
Slika 60: CCT-diagram za jeklo Nb-V. .................................................................................... 79 
xvii 
 
Slika 61: Mikrostrukture dilatometrskih vzorcev jekla Nb-V pri različnih hitrostih ohlajanja, 
slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. ................................................... 80 
Slika 62: Popuščni diagram za jeklo Nb s prikazanimi mikrostrukturami. .............................. 81 
Slika 63: Popuščni diagram za jeklo Nb-V s prikazanimi mikrostrukturami. .......................... 82 







Tabela 1: Vrednosti koeficienta intenzitete kalilnega medija H.[66] ......................................... 17 
Tabela 2: Predpisane maksimalne koncentracije elementov (v mas. %) v visokotrdnostnih 
konstrukcijskih jeklih za poboljšanje kvalitete L.[78] ................................................................ 22 
Tabela 3: Predpisana udarna žilavost po Charpyju v prečni in vzdolžni smeri za 
visokotrdnostna konstrukcijska jekla za poboljšanje kvalitete L.[78] ........................................ 22 
Tabela 4: Kemijska sestava preiskovane šarže jekla WELDOX 1100E proizvajalca SSAB.[85]
 .................................................................................................................................................. 23 
Tabela 5: Maksimalne dovoljene vrednosti elementov v mas. % za jekli STRENX 1100 in 
XABO 1100.[86, 87] .................................................................................................................... 23 
Tabela 6: Kemijska sestava jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti v mas. %. ............................................. 24 
Tabela 7: Predpisana kemijska sestava jekla S960QL v mas. %.............................................. 25 
Tabela 8: Plan valjanja s prikazano debelino, odvzemom debeline, stopnjo deformacije in 
okvirno temperaturo za posamezne prevleke. .......................................................................... 27 
Tabela 9: Temperaturni program DTA. .................................................................................... 31 
Tabela 10: Rezultati kemijske analize odkovkov v mas. %. .................................................... 34 
Tabela 11: Rezultati kemijske analize trakov v mas. %. .......................................................... 34 
Tabela 12: Velikosti kristalnih zrn za poboljšano stanje jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti. ................ 44 
Tabela 13: Število in povprečna površina nekovinskih vključkov po posameznih razredih za 
vse štiri laboratorijske šarže jekla Nb, Nb-V in Nb-Ti (vzorci iz odkovkov). ......................... 46 
Tabela 14: Temperature likvidus in solidus v °C za vse lab. šarže jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti, 
dobljene z DTA-analizo pri različnih pogojih ogrevanja/ohlajanja in Thermo-Calc izračunom 
(TCFE7). ................................................................................................................................... 51 
Tabela 15: Ravnotežne premenske temperature in temperature začetka izločanja v °C za vsa 
tri jekla (TCFE7). ..................................................................................................................... 54 
Tabela 16: Rezultati Scheil-Gulliverjevega izračuna za neravnotežno strjevanje s prikazom 
nominalne sestave jekla, sestave pri molskem deležu taline 0,3 in faktorjem izcejanja. ......... 56 
Tabela 17: Rezultati nateznega preizkusa. ............................................................................... 62 
xix 
 
Tabela 18: Rezultati udarne žilavosti po Charpyju v prečni smeri........................................... 66 
xx 
 
SEZNAM OKRAJŠAV IN POSEBNIH SIMBOLOV 
 
γ površinska energija 
εc kritična deformacija za začetek DRX 
∆σ utrjevanje po Hornbognu 
σ0 napetost, potrebna za drsenje dislokacij znotraj polikristalnih zrn 
σc razkolna trdnost 
σc kritična napetost za začetek DRX 
σp maksimalna napetost 
σy napetost tečenja 
A5,65 raztezek pri proporcionalnem preizkušancu s faktorjem 5,65 
a materialna konstanta pri določitvi faktorja prekaljivosti 
Ac1 premenska točka pri segrevanju, označuje premeno perlita v avstenit 
Ac3 premenska točka pri segrevanju, označuje premeno ferita v avstenit 
Ae1 ravnotežna premenska točka, označuje evtektoidno premeno 
Ae3 ravnotežna premenska točka, označuje premeno ferita v avstenit 
Ar3 premenska točka pri ohlajanju, označuje premeno avstenita v ferit 
Anv povprečna površina nekovinskega vključka v µm2 
?⃑?  Burgersov vektor 
C0 nominalna sestava 
CEV ogljikov ekvivalent 
CL sestava tekoče faze 
CS sestave trdne faze 
c topnost elementa v trdni raztopini 
D difuzijski koeficient 
D0 kritični premer valjčka pri Grossmannovem preizkusu 
Di  idealni kritični premer valjčka pri Grossmannovem preizkusu 
DiC osnovni kritični premer valjčka pri Grossmannovem preizkusu 
d premer kristalnega zrna 
dγ premer avstenitnega kristalnega zrna 
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f volumski delež izločkov 
fi faktor vpliva legirnih elementov na prekaljivost, kjer i predstavlja določen element 
fS delež trdnega 
G velikost kristalnih zrn po ASTM E112-13 
G strižni modul 
H koeficient intenzivnosti kalilnega medija  
K materialna konstanta pri Hornbognovi enačbi 
k ravnotežni porazdelitveni koeficient 
ky materialna konstanta pri Hall-Petchovi enačbi 
Ms začetek martenzitne premene 
M99 konec martenzitne premene, določen pri 99 % martenzita v mikrostrukturi 
R splošna plinska konstanta 
r radij kristalnega zrna 
r* kritični radij izločkov, nad katerim pripenjanje zrn ni več učinkovito  
rc kritični radij kristalnega zrna, nad katerim ni več nadaljnje rasti 
〈𝑅〉t radij zrn v času t 
〈𝑅〉0 začetni radij zrn 
ReH zgornja napetost tečenja 
Rp0,2 napetost tečenja, definirana pri 0,2 % plastični deformaciji  
Rm natezna trdnost 
T absolutna temperatura 
Tc kritična temperatura, nad katero pride do neovirane rasti kristalnih zrn 
Tliq temperatura likvidus 
Tnr temperatura nerekristalizacije, določena kot najvišja temperatura pod katero ni 
rekristalizacije oz. je močno omejena 
Ts temperatura solidus 
t čas 
V molarni volumen izločka 
Vc-90 kritična ohlajevalna hitrost, kjer po kaljenju dobimo 90 % martenzita 
Z faktor heterogenosti kristalnih zrn, definiran kot razmerje med največjim zrnom in 
povprečno velikostjo zrn 
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Z kontrakcija (v kontekstu nateznega preizkusa) 
Xa delež rekristaliziranega 
x masni delež elementa, pri določitvi faktorja prekaljivosti po Grossmannu 
 
B-N Baker-Nuttingova orientacija 
BSE povratno sipani elektroni 
CCT premenski diagram pri zveznem ohlajanju 
DRX dinamična rekristalizacija 
DSC diferenčna vrstična kalorimetrija 
DTA diferenčna termična analiza 
ECD ekvivalentni premer kroga  
EDS energijsko-disperzijska spektroskopija 
Fe-α železo alfa, alotropska modifikacija železa s telesno centrirano kubično strukturo 
Fe-γ železo gama, alotropska modifikacija železa s ploskovno centrirano kubično strukturo 
K-S Kurdjumov-Sachsova orientacija 
LSW Lifshitz-Slyozov-Wagnerjev model Ostwaldovega zorenja izločkov 
OES optični emisijski spektrometer 
ppm število delcev na milijon 
SEM vrstični elektronski mikroskop 
SDAS razdalja med sekundarnimi dendritnimi vejami 
TEM presevni elektronski mikroskop 




Uporaba mikrolegirnih elementov, kot so titan, vanadij in niobij, je za doseganje visoko-
trdnostnih karakteristik običajna praksa. Izbira legirnega sistema in namenskih dodatkov 
mikrolegirnih elementov pa zavisi predvsem od zmožnosti agregatov, tehnološke poti in 
zahtevanih mehanskih lastnosti. 
Jeklo S1100QL je visoko-trdnostno mikrolegirano konstrukcijsko jeklo, ki spada med 
najtrdnejša tovrstna jekla, saj dosega napetost tečenja 1100 MPa. Gre za izven standardno 
jeklo, ki se kljub temu že omejeno uporablja v specifičnih konstrukcijskih rešitvah, kjer je 
zahtevana višja napetost tečenja. 
Za doseganje predpisanih mehanskih lastnosti se poleg osnovnega legirnega sistema to jeklo 
mikrolegira z dodatki titana, niobija, vanadija in bora. Titan se na primer dodaja za kontrolo 
borovega faktorja, posledično pa tudi za kontrolo velikosti avstenitnih kristalnih zrn pred 
pričetkom plastične predelave. Posledice dodanega titana pa so lahko tudi negativne, saj tvori 
precej grobe TiN z velikostjo nad 1 µm in močnim zareznim učinkom. 
Ker so debeline plošč jekla S1100QL zelo omejene se postavlja osnovno vprašanje, ali je za 
dosego ustrezne mikrostrukture potreben dodatek titana, ter, ali lahko brez dodanega titana z 
doseganjem visoke stopnje redukcije pri plastični deformaciji za dosego ustrezno drobnih 
kristalnih zrn dodamo tudi vanadij za učinkovito izločevalno utrjevanje. Zato smo v 
magistrskem delu spremljali učinek dodanega titana oz. vanadija pri konstantni vrednosti 
niobija. Tako smo skušali ugotoviti, kateri sistem mikrolegiranja je za končne mehanske 
karakteristike učinkovitejši. 
V ta namen smo v vakuumski talilni peči izdelali laboratorijske šarže, kjer smo poleg 
osnovnega legirnega sistema uporabili tri različne mikrolegirne sisteme, in sicer Nb-B, V-Nb-
B in Ti-Nb-B. Ulite in prekovane ingote smo ovrednotili s kemijsko analizo in 
termodinamsko napovedjo (ravnotežni in Scheil-Gulliver izračuni) za oceno izcejajočih 
elementov, kar neposredno vpliva na končne karakteristike jekla. Dodatno smo ovrednotili 
nastale nekovinske vključke in jih smiselno prikazali v obliki ternarnih diagramov ter izvedli 
metalografsko analizo. Prekovane ingote smo plastično predelali v končno debelino 12 mm z 
laboratorijskim valjavskim ogrodjem za namen laboratorijske toplotne obdelave (poboljšanje) 
in določitev mehanskih lastnosti. Ohlajevanje po valjanju je potekalo prosto na zraku, s čimer 
smo omogočili izločevalne pojave in ocenili potencialno negativno rast avstenitnih kristalnih 
zrn. Sledila je laboratorijska toplotna obdelava in popis mehanskih karakteristik s poudarkom 
na napetosti tečenja in udarni žilavosti izmerjeni pri -20 °C in -40 °C v prečni smeri glede na 




2. Teoretični del 
2.1 Mikrolegiranje jekel 
Tehnologija mikrolegiranja jekel se intenzivno razvija zadnjih 50 let. Začetki pa segajo več 
kot sto let v preteklost, ko so jeklom za izdelavo železniških tirnic dodali 0,02 mas. % titana 
in tako zmanjšali izcejanje ogljika, žvepla in fosforja.[1] Prve omembe uporabe vanadija v 
jeklih segajo v leto 1929,[2] niobija pa okrog 1939.[3] Mikrolegiranje kot ga poznamo danes pa 
se je začelo razvijati po letu 1958, ko so v Združenih državah Amerike izdelali prvo 
komercialno šaržo nizkoogljičnega jekla C-Mn z dodatkom niobija.[4] Ta dogodek je bil 
povod za intenziven razvoj mikrolegiranih jekel, predvsem z dodatkom titana, niobija in 
vanadija kot posameznih elementov ali v kombinaciji. 
Mikrolegiranje temelji na majhnem dodatku elementov, kot so titan, vanadij, niobij, aluminij, 
bor in cirkonij, ki prek različnih mehanizmov vplivajo na končne mehanske lastnosti jekla. Tu 
gre predvsem za kontrolo velikosti avstenitnih (in feritnih) kristalnih zrn in izločevalno 
utrjevanje ferita. Poleg tega se izboljša prekaljivost, zmanjša se občutljivost na deformacijsko 
staranje, zmanjša se količina raztopljenega kisika in žvepla in spremeni morfologija in sestava 
nekovinskih vključkov.[5] 
2.1.1 Kontrola velikosti kristalnih zrn 
Eden od glavnih ciljev mikrolegiranja je, kot je bilo omenjeno, v mikrostrukturi doseči čim 
bolj drobna feritna kristalna zrna, kar ima za posledico povečanje tako trdnosti kot tudi 
žilavosti. Napetost tečenja σy je obratno sorazmerna korenu velikosti kristalnega zrna d, 
skladno s klasično Hall-Petchovo enačbo:[6, 7] 
 𝜎𝑦 = 𝜎0 +
𝑘y
√𝑑
, (e 1) 
kjer σ0 predstavlja potrebno napetost za drsenje dislokacij znotraj polikristalnih zrn, ky pa je 
materialna konstanta, ki v splošnem narašča z večanjem strižnega modula G. 
Petch[8] je kot prvi opisal odvisnost udarne žilavosti od velikosti kristalnih zrn:  
 5,5 ∗ 𝑇c = 770 −
46
√𝑑
− 𝜎c, (e 2) 
kjer je Tc prehodna temperatura žilavosti, σc pa razkolna trdnost. 
Znano je, da pri povišanih temperaturah, na primer pri avstenitizaciji, pride do rasti kristalnih 
zrn z migracijo mej. Velikost avstenitnih kristalnih zrn se veča z naraščanjem temperature 
avstenitizacije, odvisnost pa opisuje kvadratna funkcija, kot prikazuje slika 1a. Z večanjem 
kristalnih zrn se manjšajo napetost tečenja, natezna trdnost, raztezek, kontrakcija in lomna 
žilavost. Napetost tečenja izkazuje večjo odvisnost od velikosti zrn kot natezna trdnost, kjer je 
padec manj očiten, kvadratna odvisnost od velikosti prvotnih avstenitnih zrn pa je značilna za 
lomno žilavost (slika 1c). Največji vpliv na napetost tečenja ima velikost prvotnih avstenitnih 
zrn, medtem ko na lomno žilavost bolj vpliva velikost martenzitnih paketov, ki so nastali po 
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kaljenju. Odvisnost napetosti tečenja od velikosti kristalnih zrn opisuje linearna funkcija 
(slika 1d), in sicer napetost tečenja pada s korenom velikosti kristalnega zrna, skladno s Hall-
Petchovo enačbo.[9] Velikost prvotnih avstenitnih kristalnih zrn ima poleg opisanega vpliv 
tudi na Ms. Manjša ko so avstenitna kristalna zrna, nižja je Ms, saj pride zaradi manjših 
kristalnih zrn in bolj enakoosnih martenzitnih letvic do močnejšega utrjevanja avstenita, ki 
nasprotuje gibanju medfazne meje avstenit/martenzit.[10] Običajno pa je obratno zaradi večje 





Slika 1: a) Vpliv temperature avstenitizacije na velikost avstenitnih kristalnih zrn po 
ponovnem kaljenju, b) vpliv velikosti avstenitnih kristalnih zrn po kaljenju dγ na velikost 
martenzitnih paketov, c) vpliv velikosti avstenitnih kristalnih zrn dγ na lomno žilavost in d) 
odvisnost inverzne vrednosti velikosti avstenitnih kristalnih zrn dγ na napetost tečenja Rp0,2.[9] 
Ker ferit nastane iz avstenita med ohlajanjem prek Ar3 je potrebna kontrola velikosti 
avstenitnih kristalnih zrn tako med ogrevanjem in zadrževanjem na temperaturo vroče 
predelave kot tudi med samim preoblikovanjem (vroče valjanje, kovanje ipd.). Za omejevanje 
rasti avstenitnih kristalnih zrn sta znana dva mehanizma. Prvi temelji na dejstvu, da 
raztopljeni legirni elementi v matrici povzročajo dodaten upor na mobilnost velikokotnih 
mej.[11] Drug mehanizem pa je povezan z izločanjem oz. pripenjanjem drobnih izločkov po 
mejah avstenitnih kristalnih zrn (angl. Zener drag effect).[12] Ti nanometrski izločki zmanjšajo 
površinsko energijo mej med avstenitnimi kristalnimi zrni, tako da je za rast zrna potrebna 
dodatna energija.  
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, (e 3) 
kjer je Rc kritični polmer zrna, nad katerim ni več nadaljnje rasti, r polmer izločka in f 
volumski delež izločkov. Izpeljana enačba predpostavlja tako sferične izločke kot tudi 
avstenitna kristalna zrna. 
Zenerjevo enačbo (enačba 3) je modificiral Gladman,[13] tako da bolj ustreza abnormalni rasti 














, (e 4) 
kjer je Z faktor heterogenost kristalnih zrn, r polmer kristalnih zrn in r* kritična velikost 
izločka, nad katero poteka rast zrn. Povzel je, da bo prišlo do rasti zrn s koalescenco, če bo 
premer kristalnega zrna več kot za tretjino večji od sosednjega kristalnega zrna, in da za rast 
avstenitnih kristalnih zrn ni potrebno popolno raztapljanje izločkov v trdni raztopini Fe-γ, 
ampak samo presežena kritična velikost izločka r*.[13]  
Gao in Baker[14] sta preiskovala rast avstenitnih zrn v jeklih, mikrolegiranih z Al-V-N, in 
potrdila ujemanje eksperimentalnih rezultatov z Gladmanovim modelom (enačba 4), medtem 
ko v jeklu, ki je bilo dodatno legirano še s titanom (Al-V-Ti-N), nista potrdila ujemanja, saj to 
jeklo ne izkazuje abnormalne rasti, ker so izločki TiN zelo stabilni in pri uporabljenih 
temperaturah do 1200 °C niso presegli kritične velikosti r*. 
Poleg rasti zrn poteka pri temperaturi vroče predelave tudi rast izločkov po mehanizmu 
Ostwaldovega zorenja, ki ga opisuje Lifshitz-Slyozov-Wagnerjev (LSW) model.[15, 16] Razvili 






𝑡, (s 5) 
kjer je 〈𝑅〉𝑡 povprečni radij izločkov v času t, 〈𝑅〉0 začetni povprečni radij izločkov, γ 
površinska energija izločka, c ravnotežna topnost komponente izločka v trdni raztopini, V 
molarni volumen izločka, D difuzijski koeficient komponente izločka, R splošna plinska 
konstanta, T absolutna temperatura in t čas. Iz enačbe 5 je vidno, da je za čim manjšo rast 
izločkov potrebna čim manjša topnost komponente izločka (npr. titana, niobija ipd.) v 
avstenitu med vročo predelavo, poleg tega je optimalen čim nižji difuzijski koeficient, ki je 
močno odvisen od temperature. Odvisnost difuzijskega koeficienta od temperature opisuje 
Arrheniusova enačba – gre za eksponentno odvisnost.[15, 16] 
Če združimo enačbi 4 in 5, lahko dobimo kritično temperaturo Tc, nad katero poteka rast zrn, 
saj je presežena kritična velikost izločkov r*. Cuddy in Raley[17] sta preiskovala vpliv 
različnih mikrolegirnih elementov na kritično temperaturo Tc. Ugotovila sta, da majhni 
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dodatki vanadija, aluminija, niobija in titana dvignejo Tc, in sicer ima največji vpliv titan, ki 
tvori najbolj stabilne izločke TiN, najmanjši pa vanadij, ki tvori VN z največjo topnostjo v 
trdni raztopini. Potrdila sta tudi ugotovitev, da je Tc nižja od temperature raztapljanja 
izločkov. Že pred tem sta vpliv TiN na Tc preiskovala George in Irani[18] in ugotovila, da je Tc 
najvišja pri podstehiometričnem razmerju Ti/N, tj. pod 3,42. Pri nadstehiometričnih razmerjih 
sta v mikrostrukturi poleg TiN odkrila tudi TiC, izločki so bili večji, Tc pa nižja. Izločke TiC 
so sicer raziskovalci[19–21] večkrat opazili v poboljšanem stanju pri popuščanju mikrolegiranih 
titanovih jekel med 550 °C in 800 °C. 
2.1.2 Izločevalno utrjevanje ferita 
Izločki, ki vplivajo na končne mehanske lastnosti jekla, so v grobem razdeljeni v tri razrede, 
glede na to kje oz. kdaj se tvorijo. Prva skupina izločkov, bolj pogost izraz so nekovinski 
vključki, se tvori v talini ali med strjevanjem jekla. Gre za zelo stabilne izločke, ki so 
preveliki, da bi vplivali tako na omejevanje rasti kristalnih zrn, rekristalizacijo kot na tudi 
izločevalno utrjevanje. Druga skupina so izločki, ki nukleirajo v avstenitu in med vročo 
predelavo in so odgovorni za kontrolo rasti avstenitnih kristalnih zrn. Med vročo predelavo 
nastajajo kot deformacijsko inducirani izločki, ki nukleirajo na dislokacijah in zavirajo 
popravo in rekristalizacijo. Tretja skupina so izločki, ki se tvorijo med evtektoidno premeno 
na meji avstenit/ferit in v feritu in so odgovorni za transformacijsko izločevalno utrjevanje 
ferita.[22]  
Izločki, primerni za izločevalno utrjevanje, so majhni in koherentni. Preferenčno nukleirajo s 
homogeno nukleacijo na meji avstenit/ferit in ferit/ferit. Mehanizem izločevalnega utrjevanja 
je bil natančneje opisan v teoretičnem delu diplomskega dela.[23]  
Odvisnost med utrjevanjem ∆σ, strižnim modulom G, Burgersovim vektorjem ?⃑? , volumskim 







, (e 6) 
kjer ima konstanta K za polikristalne materiale vrednost 1. Iz enačbe 6 vidimo, da je izločanje 
bolj odvisno od velikosti izločkov kot od njihovega volumskega deleža. Pomemben je tudi 
strižni modul G, ki pada s temperaturo. 
Največje izločevalno utrjevanje mikrolegiranih jekel je značilno za temperaturni interval med 
620 °C in 470 °C, ko notranje napetosti zaradi tvorbe koherentnih izločkov še niso sproščene, 
poleg tega pa je strižni modul ferita G visok. Pri nižjih temperaturah je tvorba izločkov 
prepočasna zaradi omejene difuzije substitucijskih atomov.[5] Karmakar et al.[25] so za 
optimalno temperaturo V-C-N mikrolegiranih jekel določili temperaturni interval med 600 °C 
in 650 °C, ugotovili so tudi, da so za izločevalno utrjevanje z vanadijem bolj primerna jekla z 
večjim razmerjem N/C, saj so tako izločki V(C, N) bolj drobni in stabilni. 
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Koherentne izločke tvorijo karbidi, nitridi in karbonitridi titana, niobija in vanadija s kubično 
strukturo, medtem ko aluminij tvori z dušikom AlN s heksagonalno strukturo, ki ne omogoča 
izločevalnega utrjevanja ferita. Mreži ferita in koherentnega izločka se delno popačita z 
elastično deformacijo, kar ima za posledico notranje napetosti, ki so na površini ferit/izloček 
sorazmerne utrjevanju – koherentno utrjevanje. Elastično napetostno polje okoli izločka 
otežuje gibanje dislokacij. Ob prehodu dislokacije prerežejo drobne koherentne izločke, 
skladno s Kellyjevem mehanizmom. Nad določeno kritično velikostjo izločki izgubijo 
koherentnost, tako, da meja izloček/ferit postane fazna meja, brez polja elastičnih napetosti, 
gibanje dislokacij pa ovirajo nekoherentni izločki, torej tudi heksagonalni AlN. Kritična 
velikost izločkov je odvisna od njihovega strižnega modula, za bakrove izločke ta na primer 
znaša 10 nm, za TiN pa 3 nm.[5] 
Za izločevalno utrjevanje je zaradi velike topnosti v avstenitu pomemben predvsem dodatek 
vanadija, ki tvori karbide in nitride. VN oz. VC imata zelo podobna mrežna parametra in 
izkazujeta medsebojno topnost, tako da pogosto govorimo o V(C, N), ima pa vanadij večjo 
afiniteto do dušika.[26] V(C, N) se najpogosteje izloča med evtektoidno premeno zaradi 
manjše topnosti v feritu v primerjavi z avstenitom. Tako ločimo izločanje na fazni meji 
avstenit/ferit in izločanje v feritu. Na fazni meji pride do izločanja v obliki drobnih letvic, ki 
rastejo pravokotno glede na fazno mejo avstenit/ferit.[27] Druga oblika izločkov je izločanje 
sferičnih nanometrskih V(C, N) ob napredovanju fazne meje avstenit/ferit. Do nukleacije 
pride samo ob oviranem gibanju meje, saj je sicer hitrost migracije meje med transformacijo 
prevelika za nukleacijo izločkov.[28] Za izločanje v feritu je značilno naključno izločanje, ti 
izločki so najmanjši, saj so izločeni pri najnižjih temperaturah.[29] 
Koherentnost med vanadijevimi karbidi V4C3 in matrico Fe-α je največja in se obdrži do 
največje velikosti karbida V4C3 v primerjavi s karbidi drugih mikrolegirnih elementov, tako, 
da izločevalno utrjevanje poteka po Kellyjevem mehanizmu. Z daljšim zadrževanjem na 
konstantni temperaturi ali z višanjem temperature izločki najprej postanejo semikoherentni, 
nato nekoherentni. Pride tudi do Ostwaldovega zorenja izločkov, mehanizem utrjevanja pa 
preide iz Kellyjevega na Orowanov.[30] 
Wang[31] je preiskoval vpliv dodatka titana na izločevalno utrjevanje mikrolegiranih jekel. 
Prišel je do ugotovitev, da dodatek titana negativno vpliva na izločevalno utrjevanje z V(C, 
N), medtem, ko na utrjevanje z Nb(C, N) nima vpliva. Do tega pojava pride zaradi visoke 
afinitete titana do dušika, ki ob tvorbi TiN osiromaši trdno raztopino na dušiku, tako da ga ni 
več na voljo za izločevalno utrjevanje z V(C, N). Ugotovil je tudi, da je učinek izločevalnega 
utrjevanja manjši z nižanjem temperature ogrevanja pred vročo predelavo, saj se raztopi manj 




2.1.3 Mikrolegiranje s titanom 
Dodatek titana kot mikrolegirni element rezultira v različnih spojinah, kot so boridi, karbidi, 
nitridi, oksidi, sulfidi in okso-sulfidi, odvisno od drugih legirnih in mikrolegirnih elementov. 
Ob dodatku bora se lahko tvorijo TiB2, ki pozitivno vplivajo na žilavost zvarnega spoja, 
vendar je ta spojina bolj značilna za hitrorezna jekla.[32] Najpogostejši so izločki TiC in TiN, 
ki v kombinaciji z vanadijem in niobijem pogosto tvorijo zmesne karbonitride zaradi 
medsebojne topnosti komponent.[33] Titanovi oksidi nastajajo med dezoksidacijo jekla, 
delujejo pa lahko kot kali, na primer za nukleacijo acikularnega ferita.[34] Najpogostejši 
titanov sulfid v mikrolegiranih jeklih je Ti4C2S2 in ima negativen vpliv na lomno 
karakteristiko.[35] 
Titan ima visoko afiniteto do dušika, kisika, ogljika in žvepla, na kar močno vpliva 
tehnologija izdelave jekla. Talino je treba najprej popolnoma dezoksidirati in razžveplati. 
Poleg tega je treba preprečiti intenzivno reoksidacijo taline. Pri procesu sekundarne 
metalurgije v ta namen prepihujemo argon skozi argonski kamen. Tvorba titanovih oksidov 
ob reoksidaciji lahko potencialno tudi zamaši potopni izlivek. Pri uporabi livnih praškov se je 
izkazalo, da je poraba pri jeklih s titanom nižja. To je posledica tvorbe TiN in Ti(C, N) z 
majhno topnostjo v žlindri, tako da se izločijo kot trdni delci, ki aglomerirajo in blokirajo tok 
žlindre med srajčko in kokilo. Prihaja tudi do tvorbe perovskita CaO∙TiO2, ki tako kot TiN in 
Ti(C, N) povečuje viskoznost žlindre. Za preprečitev nastanka CaO∙TiO2 se uporabljajo kisle 
žlindre.[36–38] 
Titanov nitrid – TiN 
Med spojinami, ki jih tvori titan, je za mikrolegirana jekla najpomembnejši TiN. Ima 
ploskovno centrirano kubično strukturo NaCl z mrežnim parametrom 0,424 nm.[38] Na 
svetlobnem mikroskopu so TiN tipične pravokotne, kubične oblike in zlate barve, pogosto so 
znotraj TiN drobne črne pike, ki predstavljajo heterogene kali, na katerih so zrastli TiN 
(aluminati, titanovi oksidi ipd.).[39] 
Glavni namen TiN v mikrolegiranih jeklih je preprečevanje rasti avstenitnih kristalnih zrn 
med ogrevanjem na temperaturo vroče predelave (okrog 1250 °C). TiN, ki se preferenčno 
izloča po mejah, preprečuje rast zrn prek mehanizma pripenjanja izločkov na meje in 
posledičnim zmanjšanjem površinske energije mej.[12, 38] 
Gre za zelo stabilen nitrid, ki se izloči tako v talini, med strjevanjem kot v avstenitnem 
območju. Če pride do izločanja že v talini, bodo nastali nitridi, veliki tudi do nekaj deset 
mikronov. Ta oblika TiN ne vpliva na zmanjševanje velikosti kristalnih zrn s pripenjanjem, 
saj izločki presegajo kritično velikost r*. Poleg tega so zelo stabilni in jih je med ogrevanjem 
težko raztopiti, tako da slabšajo izkoristek titana, poleg tega pa naj bi delovali kot mesta za 
iniciacijo krhkega loma, tako da so nezaželeni.[40] Zaželeni so TiN, ki nastanejo v trdnem 
stanju (v avstenitu), so bolj drobni in ne presegajo r*, da uspešno pripenjajo meje avstenitnih 
zrn med ogrevanjem.[38] 
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V literaturi obstaja ogromno podatkov o topnostnem produktu TiN tako v talini, avstenitu kot 
tudi v feritu. Z njimi lahko ocenimo delež izločkov kot tudi delež raztopljenih elementov v 
trdni raztopini, vendar na topnost vplivajo med drugim tudi drugi legirni elementi, poleg tega 
je avstenitno (in feritno) območje za vsako jeklo specifično z drugačnimi premenskimi 
temperaturami ipd. Je pa dejstvo, da ima TiN najnižji topnostni produkt (log Ks) med vsemi 
karbidi in nitridi tipičnih mikrolegirnih elementov. Prav s stališča majhnega topnostnega 
produkta je TiN primeren za kontrolo velikosti avstenitnih kristalnih zrn.  
Za tvorbo drobnih TiN je potrebno tudi optimalno razmerje Ti/N. Zaželeno je stehiometrično 
oz. podstehiometrično razmerje Ti/N. Ob podstehiometrični sestavi Ti/N (<3,42 mas. % oz. 1 
at. %) je praktično celoten titan vezan v nitride, tako da je hitrost Ostwaldovega zorenja 
izločkov, skladno z enačbo 5, majhna, saj v trdni raztopini ni na voljo dodatnega titana za rast 
TiN.[41] Je pa tudi res, da ciljanje razmerja lahko nevede omogoča izločanje primarnega TiN iz 
taline, saj topnostni produkt ne vsebuje informacij o temperaturi solidus.[42] Zaradi omejene 
rasti TiN so izločki zelo stabilni in imajo zelo visoko kritično temperaturo Tc, kjer presežejo 
kritično velikost r*, kot prikazuje diagram na sliki 2.[17] Vidimo, da je kritična temperatura Tc 
najvišja pri jeklih, kjer pride do izločanja TiN, in najnižja pri izločanju VN, kar je neposredno 
povezano s stabilnostjo izločkov.[17] Je pa tudi možno, da pri podstehiometričnem razmerju 
Ti/N ne dobimo zadostne gostote izločkov. 
 
Slika 2: Kritična temperatura Tc v odvisnosti od koncentracije mikrolegirnega elementa.[17] 
Znano je, da lahko grobi TiN delujejo kot mesta za iniciacijo krhkega cepilnega loma. Najprej 
pride do iniciacije mikrorazpoke okoli in znotraj TiN oz. na meji med TiN in matrico, nato 
mikrorazpoka napreduje prek fazne meje TiN/matrica v kristalno zrno. Sledi napredovanje 
mikrorazpoke do meje sosednjega zrna in nestabilna rast prek kristalnih zrn, kar rezultira v 
krhkem cepilnem lomu.[43] 
9 
 
Do nukleacije mikrorazpok zaradi dekohezije med TiN in matrico pride zaradi kompleksnih 
napetosti, ki so posledica različnega temperaturnega razteznostnega koeficienta TiN (9,4∙10-6 
mm/°C) in matrice (23,0∙10-6 in 12,3∙10-6 mm/°C za avstenit oz. ferit), poleg tega pride do 
nakopičenja dislokacij na fazni meji, pomembo vlogo pa igra tudi pravokotna oblika TiN, za 
katero je značilna večja koncentracija napetosti.[43–45] 
Du et al.[44, 45] so preiskovali vpliv TiN ob različnih koncentracijah titana v jeklu, na formacijo 
mikrorazpok in žilavost jekla. Ugotovili so, da TiN delujejo kot mesta za iniciacijo cepilnega 
loma, kar pa ne vpliva znatno na prehodno temperaturo žilavosti. Do iniciacije mikrorazpoke 
je prišlo zaradi pokanja TiN, ne zaradi dekohezije matrica/TiN. Pri manjših kristalnih zrnih 
TiN niso delovali kot mesta za nukleacijo mikrorazpok. Ugotovili so tudi, da imajo vključki 
MnS in Al2O3 pomemben vpliv na nukleacijo mikrorazpoke. Predvsem aluminati delujejo kot 
heterogene kali za tvorbo TiN in jih prepoznamo kot črne pike znotraj TiN, kot je prikazano 
na sliki 3a. Aluminati imajo večji temperaturni razteznostni koeficient kot TiN in tako 
delujejo kot nehomogenost znotraj TiN ter tako povečujejo verjetnost za nukleacijo razpoke. 
Primer TiN kot inicial krhkega cepilnega loma je prikazan na sliki 3b, slika 3c pa prikazuje ta 
vključek pri večji povečavi, kjer se vidi, da je prišlo do tvorbe mikrorazpoke na meji 
TiN/Al2O3. 
 
Slika 3: a) TiN, slikani na svetlobnem mikroskopu, črne pike predstavljajo Al2O3, ki delujejo 
kot heterogene kali za rast TiN, b) lomna površina z označenim TiN, ki deluje kot mesto za 
iniciacijo cepilnega loma, in c) večja povečava TiN z označenim Al2O3 in MnS v/na TiN, 
slikano na SEM.[45] 
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Yan et al.[46] so preiskovali vpliv razmerja Ti/N na žilavost Ti-V-B mikrolegiranega jekla. 
Izdelali so tri laboratorijske šarže z razmerjem 2,44, 3,5 in 4,2 (v mas. %). Odkrili so, da v 
jeklih z vrednostmi Ti/N 3,5 in 4,2 nastanejo grobi vključki TiN, ki delujejo kot mesta za 
iniciacijo cepilnega loma, medtem ko pri jeklu s podstehiometrično sestavo večjih vključkov 
niso zaznali, udarna žilavost po Charpyju pa je bila višja. Poudarili so, da naj bo produkt 
celotnega titana in dušika manjši od topnostnega produkta TiN pri temperaturi solidus, saj v 
nasprotnem primeru nastajajo grobi TiN v talini in med strjevanjem. S tem se potrjuje, da 
ciljanje razmerja Ti/N brez poznavanja topnostnega produkta, doseženega v jeklu, lahko 
privede do degradacije žilavosti. Na sliki 4 so porušene žilavke, ki jasno nakazujejo na 
duktilno naravo loma pri Ti/N 2,44 in krhek lom pri Ti/N 4,2. Fraktografija na SEM prikazuje 
krhek, cepilni lom z vidnimi rekami in mestom iniciacije loma na mikronskem TiN. 
 
Slika 4: Porušene žilavke z označenim razmerjem Ti/N, izmerjeno udarno žilavostjo po 
Charpyju pri -20 °C in fraktografija preizkušanca z označenim TiN (črna puščica), ki 
predstavlja inicial loma. Gre za termomehansko valjano stanje.[46] 
Gao et al.[47] so preiskovali vpliv dodatka titana na obnašanje z borom mikrolegiranega jekla 
med vročo deformacijo. Ugotovili so, da ima dodatek titana pozitiven vpliv na mehčanje, 
poleg tega pa pospeši začetek rekristalizacije. Dejansko pride do mehčanja zaradi bora, titan 
pa s tvorbo TiN omogoča večji izkoristek bora, saj se ne tvori BN, ampak ostane bor 
raztopljen v avstenitu in po mehanizmu neravnotežne difuzije kompleksov bor-praznina in 
svoje substitucijsko-intersticijske narave mehča trdno raztopino.[47, 48]  
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2.1.4 Mikrolegiranje z niobijem 
Niobij ima v nasprotju s titanom in vanadijem večjo afiniteto do ogljika kot do dušika, torej 
preferenčno tvori NbC, čeprav se tvori tudi NbN oz. zaradi medsebojne topnosti karbida in 
nitrida kar Nb(C, N). Ti izločki imajo večjo topnost kot TiN, pri temperaturah vroče predelave 
se delno raztopijo v avstenitu in tako pripomorejo h kontroli velikosti kristalnega zrna tako 
med ogrevanjem kot med samo vročo predelavo jekla. Pri transformaciji avstenita v ferit 
sodelujejo predvsem NbC.[49]  
Slika 5 zajema vpliv dodatka niobija pri termomehansko kontroliranem procesu, koncept pa 
lahko prenesemo tudi na običajno vroče valjanje in toplotno obdelavo. Če spremljamo 
procesno pot jekla z dodatkom niobija, vidimo, da že med ogrevanjem na temperaturo vroče 
predelave niobijevi izločki s pripenjanjem na meje avstenitnih zrn preprečujejo rast 
avstenitnih kristalnih zrn. Segrevanju in zadrževanju na primerni temperaturi sledi valjanje, 
kjer pride do deformacijsko induciranega izločanja niobijevih karbidov oz. karbonitridov. Ti 
izločki imajo dvojno funkcijo, saj omejujejo rast kristalnih zrn in zavirajo statično 
rekristalizacijo avstenita. Izločanje NbC poteka tudi pri premeni iz avstenita v ferit; ti izločki 
so najdrobnejši in imajo funkcijo izločevalnega utrjevanja.[50] 
 
Slika 5: Shematski prikaz vpliva niobija na razvoj mikrostrukture med termomehansko 
kontroliranim procesom.[ 50] 
Niobij vpliva na kinetiko statične rekristalizacije avstenita. Po eni teoriji je za to odgovoren 
niobij, raztopljen v avstenitu, ki segregira na meje kristalnih zrn in ustvarja upor, druga teorija 
pa temelji na zaviranju rekristalizacije z izločki Nb(C, N) med vročo predelavo.[50] Gomez et 
al.[51] so primerjali vpliv različnih mikrolegirnih elementov na kinetiko rekristalizacije. 
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Njihove ugotovitve so prikazane na sliki 6. Vidimo, da imata največji vpliv na kinetiko 
vanadij in niobij, ki pri nižjih temperaturah izkazujeta območje, kjer ne poteka rekristalizacija 
(zastojna točka). Podoben, vendar manj očiten trend ima tudi aluminij, medtem ko pri titanu 
zamika statične rekristalizacije ni zaznati. Zamik rekristalizacije je posledica deformacijsko 
induciranega izločanja VN in Nb(C, N) povprečne velikosti 10,5 nm in 22 nm.  
 
Slika 6: Vpliv mikrolegiranja z V, Nb, Al in Ti na kinetiko statične rekristalizacije.[51] 
V primerjavi s titanom je procesiranje taline, legirane z niobijem, enostavnejše. Je pa za jekla, 
legirana z niobijem, značilna zmanjšana duktilnost v vročem. Na splošno poznamo dve 
izraziti območji z znižano duktilnostjo. Prvo območje je v temperaturnem območju solidusa 
in je posledica mikroizcejanja fosforja in žvepla na meje kristalnih zrn. Niobij ima večji vpliv 
na drugo območje, ki je temperaturno zelo široko in je odvisno od sestave jekla. Okvirno se 
pojavlja med 1200 °C pa vse do Ar3. Tu prihaja do preferenčnega izločanja Nb(C, N) po 
mejah avstenitnih kristalnih zrn. Med procesom litja na kontinuirni livni napravi se v 
spodnjem delu žila ravna, kar privede do napetosti, ki se koncentrirajo na mejah zrn, kar 
favorizira nastanek razpok. Dušik in aluminij negativno vplivata na duktilnost v vročem Nb-
jekel.[52] Titan ima pozitiven vpliv na duktilnost v vročem samo pri podstehiometričnem 
razmerju Ti/N.[53] Pozitiven vpliv na duktilnost v vročem ima bor,[54] je pa pri tem pomembno 
čim večje razmerje B/N,[55] čeprav so mnenja raziskovalcev[56] glede vpliva bora na duktilnost 
v vročem niobijevih mikrolegiranih jekel deljena, so pa enotni glede pozitivnega vpliva titana. 
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2.1.5 Mikrolegiranje z vanadijem 
Vanadij ima večjo afiniteto do dušika kot do ogljika, vendar podobno kot titan in niobij tvori 
karbonitride V(C, N). Topnost VC je največja med vsemi karbidi mikrolegirnih elementov, 
nitrid ima nekoliko manjšo topnost. Med vročo predelavo nastajajo predvsem deformacijsko 
inducirani VN, pri transformaciji avstenita v ferit pa V(C, N) z različnim deležem ogljika in 
dušika. VN, izločen med vročo predelavo, preprečuje rast avstenitnih zrn, V(C, N), izločen pri 
transformaciji avstenit/ferit in v feritu, pa povzroča izločevalno utrjevanje ferita.[49] 
Vanadijevi precipitati torej nastajajo v avstenitnem in feritnem območju. Iz študija 
kristalografskih zvez med V(C, N) in feritom je možno določiti, kdaj je prišlo do izločanja 
karbonitrida. Če zveza med feritom in V(C, N) izkazuje Baker-Nuttingovo (B-N) orientacijo, 
pomeni, da se je V(C, N) izločil v feritu. Kurdjumov-Sachsova (K–S) medsebojna orientacija 
ferita in V(C, N) pa pomeni, da se je V(C, N) izločil v avstenitu. Prav tako so vanadijevi 
izločki, izločeni v avstenitu, praviloma večji in imajo večje razmerje med dušikom in 
ogljikom.[57]  
O obliki oz. morfologiji izločanja V(C, N) je bilo več napisanega v poglavju o izločevalnem 
utrjevanju ferita 2.1.2. Na sliki 7 so prikazani in označeni naključno izločeni precipitati, 
značilni za izločanje v feritu, ter precipitati, izločeni ob napredovanju fazne meje avstenit/ferit 
v mikrolegiranem jeklu.[58] 
 
Slika 7: TEM slika temnega polja mikrostrukture jekla, mikrolegiranega z vanadijem; z A so 




2.1.6 Mikrolegiranje s kombinacijo titana, niobija in vanadija 
Poleg vpliva posameznega mikrolegirnega elementa na končne mehanske lastnosti vplivajo 
dodatki titana, niobija in vanadija tudi drug na drugega tako v pozitivnem kot v negativnem 
smislu. Show et al.[58] so raziskovali vpliv različnih vsebnosti vanadija z dodatkom titana in 
brez njega, na mehanske lastnosti visokotrdnostnega mikrolegiranega jekla. Ugotovili so, da 
ima jeklo, legirano s titanom, vanadijem in niobijem, nižjo napetost tečenja zaradi mikronskih 
vključkov, bogatih na titanu in dušiku (Ti, Nb, V)(C, N), ki so osiromašili trdno raztopino na 
dušiku, vanadiju in niobiju, tako da ni bilo omogočeno izločevalno utrjevanje z drobnimi, 
nanometrskimi izločki V(C, N). V jeklu, ki je bilo legirano samo z vanadijem in niobijem, so 
odkrili 2 nm do 20 nm velike izločke V(C, N). Do podobnih ugotovitev so prišli Li et al.,[59] ki 
so preiskovali vpliv dodatka titana (V-Ti-N) na vanadijeva (V-N) mikrolegirana jekla. 
Ugotovili so, da ob dodatku titana pade napetost tečenja, kar je posledica osiromašenja 
matrice z dušikom ob tvorbi TiN. So pa bila končna feritna kristalna zrna zaradi učinka TiN 
manjša pri jeklu V-Ti-N, večja je bila tudi udarna žilavost po Charpyju. 
V kasnejši raziskavi so Li et al.[60] raziskali vpliv različnih kombinacij titana, niobija, vanadija 
in cirkona na mikrostrukturo, izločanje in mehanske lastnosti mikrolegiranih jekel. Dodatek 
titana k V-N in Nb-N je dvignil temperaturo izločanja karbonitridov, ki so se izločali pretežno 
med strjevanjem in ogrevanjem na temperaturo preoblikovanja, med samim preoblikovanjem 
pa ni prišlo do izrazitega izločanja. Nižja ko je bila temperatura izločanja karbonitridov, večji 
je bil delež vanadija v njih in manjši so bili izločki. Ob dodatku titana k jeklom V-N in Nb-N 
je prišlo do znižanja trdnosti. Podobne rezultate so dobili tudi Jiang et al.,[61] kjer je med Nb 
mikrolegiranimi jekli V-N, V-N-Ti in V-N-Ti najnižjo trdnost izkazoval sistem V-N-Ti.  
Alogab et al.[62] so  preiskovali vpliv dodatka niobija na jeklo za naogljičenje, mikrolegirano s 
titanom. Ugotovili so, da dodatek niobija pripomore k dodatni udrobnitvi avstenitnih zrn pri 
nižjih temperaturah (950 °C), medtem ko ima pri višjih temperaturah dodatek niobija 
negativen učinek, kot prikazuje slika 8. 
 




Opiela[63] je izvedel termodinamsko analizo izločanja karbonitridov v mikrolegiranih jeklih, in 
sicer za sistema Ti-V in Ti-Nb-V. Izračunana temperatura raztapljanja TiN je znašala 1331 
°C, TiC 1167 °C, NbC 1137 °C in VC 776 °C. Ker je za omenjene karbide in nitride značilna 
medsebojna topnost, je bila izračunana ravnotežna sestava karbonitridov kot tudi mas. % 
raztopljenih elementov v avstenitu. Rezultati so prikazani na sliki 9. Vidimo, da se delež 
titana in dušika v izločkih z višanjem temperature zvišuje, pada pa delež ogljika, niobija in 
vanadija. Izdelani sta bili laboratorijski šarži in izmerjena velikost kristalnih zrn. Čeprav sta 
imeli obe jekli drobnozrnato mikrostrukturo, je imelo jeklo Ti-Nb-V manjša kristalna zrna, saj 
so izločki (Ti, Nb, V)(C, N) bolj stabilni pri višjih temperaturah od (Ti, V)(C, N). 
 
Slika 9: Rezultati termodinamske analize; atomski delež elementov v (Ti, Nb, V)(C, N) za 
mikrolegirni sistem a) Ti-V in b) Ti-Nb-V; masni odstotek raztopljenih elementov v avstenitu 
za mikrolegirni sistem c) Ti-V in b) Ti-Nb-V.[63] 
Roy et al.[64] so raziskovali vpliv mikrostrukture mikrolegiranega jekla Ti-Nb-V na rast zrn 
med ogrevanjem na temperaturo preoblikovanja. Opazili so, da je prišlo do abnormalne rasti 
zrn pri različnih temperaturah za jeklo v litem (1200 °C) in valjanem stanju (1000 °C). 
Ugotovili so, da se pri ogrevanju predhodno valjanih plošč najprej raztapljajo VC in NbC, kar 
je odgovorno za abnormalno rast avstenitnih zrn pri 1000 °C, medtem ko je pri ogrevanju litih 
plošč za abnormalno rast zrn odgovorno raztapljanje kompleksnih karbonitridov (Ti, Nb)(C, 
N) in (Ti, Nb, V)(C, N) pri 1200 °C. Slika 10 prikazuje primer rezultatov analize na vrstičnem 
elektronskem mikroskopu SEM. Vzorci so bili jedkani z vročo (70 °C) vodno raztopino 
pikrinske kisline, tako da se lepo vidijo meje prvotnih avstenitnih kristalnih zrn. Na kristalnih 
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mejah so opazili kubične TiN, zvezdaste in kubične (Ti, Nb)(C, N) in sferične Nb(C, N) in 
V(C, N). Zvezdasti izločki so posledica nukleacije NbC na obstoječih TiN. Gostota izločkov 
znotraj dendritov je bila dva- do tri-krat manjša v primerjavi z meddendritnimi prostori. Poleg 
tega so bili izločki v meddendritnih prostorih večji (do 1,8 µm). Pri višjih temperaturah 
ogrevanja so bili izločki vse bolj kubični in bogati s titanom in dušikom (slika 10d). 
 
Slika 10: Mikrostruktura litega stanja mikrolegiranega jekla Ti-V-Nb; slikano na SEM; a) in 
b) izločki na mejah avstenitnih zrn, bogati z Nb z manjšim deležem Ti (označeni z zeleno 
puščico), EDS analiza izločka, označenega z rdečo puščico, c) izločki TiN z EDS-analizo in 
d) tipičen kubični izloček TiN z manjšo vsebnostjo Nb in C, nastal pri višji temperaturi 
ogrevanja, kot a), b) in c).[64] 
V drugi raziskavi so se Roy et al.[65] ukvarjali z nehomogeno razporeditvijo izločkov v litem 
stanju mikrolegiranega, visoko-trdnostnega jekla Ti-Nb-V in Ti. Ugotovili so, da je večja 
porazdelitvena gostota izločkov v meddendritnih prostorih, kjer nastajajo gnezda izločkov oz. 
vključkov, razdalja med posameznimi gnezdi pa ustreza razdalji med sekundarnimi vejami 
dendritov SDAS. Večje, evtektsko izločene (Ti, Nb)(C, N) so odkrili v sredini slaba in so 
posledica izcejanja in počasnejšega ohlajanja med strjevanjem. Opravili so tudi WDS-analizo, 
s čimer so potrdili veliko večjo vsebnost določenih elementov v meddendritnih prostorih v 
primerjavi z notranjostjo dendrita. Izstopali so predvsem žveplo, fosfor, niobij in titan, 
najmanj izcejanja pa so opazili pri aluminiju in vanadiju.  
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2.1.7 Mikrolegiranje z borom 
Bor ima povsem drugačno funkcijo kot do sedaj omenjeni mikrolegirni elementi, saj se v 
jekla dodaja predvsem zaradi izboljšanja prekaljivosti, zato bo v nadaljevanju podrobneje 
opisan koncept prekaljivosti.  
Prekaljivost jekel 
Prekaljivost ni povezana s trdoto jekla po kaljenju, ampak pomeni sposobnost jekla, da se 
zakali v globino. Merilo za prekaljivost je globina prekaljivosti, tj. tista globina, kjer imamo v 
mikrostrukturi 50 % martenzita. Za oceno prekaljivosti se uporabljata predvsem Jominy in 
Grossmannov preizkus.[66] 
Jominy preizkus je namenjen simulaciji debelostenskih izdelkov. Standardni vzorec najprej 
segrejemo v območje nad Ac3 in nato hitro prenesemo na napravo za Jominy preizkus. Vzorec 
namestimo v utor in na čelno stran s konstantnim pritiskom brizgamo vodo. Na koncu 
pobrusimo 0,4 mm globine stranskega roba, da dobimo raven rob za meritev trdote ter se 
znebimo škaje in razogljičenega dela. Nato zmerimo trdoto od kaljenega čela in izrišemo 
Jominy krivuljo (odvisnost izmerjene trdote od oddaljenosti od površine). Nato iz grafa 
odvisnosti trdote od deleža ogljika odčitamo trdoto pri 50 % martenzita in na Jominy krivulji 
pogledamo, pri kateri globini je ta trdota. Ta globina ustreza globini prekaljivosti.[66] 
Pri Grossmannovem preizkusu avstenitiziramo in kalimo več valjčkov različnih premerov. 
Nato valčke prerežemo po sredini in izmerimo trdoto. Premer valjčka, kjer sredinska trdota 
ustreza trdoti 50 % martenzita (opravi se tudi metalografski preizkus), se imenuje kritični 
premer D0. Kritični premer je odvisen od intenzivnosti kalilnega medija, kar izražamo s 
koeficientom H. Primeri vrednosti koeficienta H so prikazani v tabeli 1, za vodo je ta vrednost 
dogovorjena, vse druge vrednosti so določene v primerjavi z vodo. Možna je tudi pretvorba 
globine prekaljivosti po Jominy preizkusu v kritični premer D0 po Grossmannu ob 
upoštevanju koeficienta H; skladno z diagramom na sliki 11a.[66] 
Tabela 1: Vrednosti koeficienta intenzitete kalilnega medija H.[66] 
 Olje Voda Slanica 
Brez mešanja 0,25–0,30 1,0 2,0 
Zmerno mešanje 0,35–0,40 1,2–1,3 ni podatka 
Intenzivno mešanje 0,80–1,10 4,0 5,0 
 
Z uporabo koeficienta H je možno določiti idealni kritični premer valjčka Di. Ob realnih 
vrednostih H (tabela 1) določimo idealni kritični premer Di prek diagrama odvisnosti Di, H in 






Slika 11: a) Diagram odvisnosti idealnega kritičnega premera Di od kritičnega premera D0 in 
koeficienta H; b) diagram odvisnosti kritičnega premera D0 po Grossmannu od globine 
prekaljivosti po Jominy in koeficienta H.[66] 
Grossmann[67] je med prvimi raziskoval vpliv kemijske sestave na prekaljivost in predlagal 
model za izračun oz. oceno prekaljivosti, ki temelji na idealnem kritičnem premeru Di in je 
funkcija kemijske sestave in velikosti kristalnih zrn: 
 𝐷i = 𝐷iC ∗ 𝑓Mn ∗ 𝑓Si ∗ 𝑓Cr ∗ 𝑓Mo ∗ 𝑓Ni, (e 7) 
kjer je DiC osnovni kritični premer, ki je odvisen od koncentracije ogljika in velikosti 
avstenitnih kristalnih zrn, f pa je faktor preostalih legirnih elementov, ki narašča linearno z 
večanjem koncentracije po enačbi: 
 𝑓 = 1 + 𝑎𝑥, (e 8) 
kjer je a materialna konstanta in x masni odstotek legirnega elementa. Grossmannov model[67] 
ima določene pomanjkljivosti, saj ne upošteva interakcije med elementi, poleg tega pa ne 
upošteva vpliva določenih elementov, kot sta npr. bor in vanadij. Vanadij se v jekla, ki se 
kalijo in popuščajo, sicer dodaja z namenom sekundarne utrditve, vendar ima pozitiven vpliv 
na prekaljivost, če je med avstenitizacijo raztopljen v avstenitu. Raztopljeni vanadij zniža 
temperaturo Ar3 in zamakne transformacijo avstenita v perlit k daljšim inkubacijskim 
časom.[68] 
Prekaljivost se v splošnem izboljša, če se nos krivulje na diagramu CCT pomakne v desno, 
torej k daljšim časom.[69] Mehanizem za tem pa je, da pride do segregacije  raztopljenih 
legirnih elementov na meje avstenitnih kristalnih zrn in s tem do zmanjšanja površinske 
energije med posameznimi avstenitnimi zrni, kar zavira nukleacijo difuzijskih produktov med 




Vpliv bora na prekaljivost 
Že majhne koncentracije bora močno povečajo prekaljivost jekla. Za bor je značilna velika 
difuzivnost v avstenitu tako, da segregira na meje avstenitnih zrn pred transformacijo v ferit in 
izboljša prekaljivost po opisanem mehanizmu. Vendar obstaja kritična zgornja meja, nad 
katero ima bor nasproten učinek, saj tvori M23(C, B)6, ki se izločajo po mejah avstenitnih 
kristalnih zrn in delujejo kot kali za nukleacijo predevtektoidnega ferita in tako slabšajo 
prekaljivost in žilavost.[70] Pozitiven vpliv na omejevanje tvorbe M23(C, B)6 ima molibden, ki 
zmanjša stabilnost in zavre izločanje M23(C, B)6. Molibden upočasni difuzijo ogljika, tako, da 
je tvorba M23(C, B)6 na meji avstenitnih zrn počasnejša oz. zamaknjena k daljšim časom.[70, 71]  




𝐷i   z B
𝐷i   brez B
 
(e 9) 
in že pri koncentraciji okrog 30 ppm doseže maksimum, nato pa vrednost fB pade zaradi 
izločanja M23(C, B)6, kot prikazuje slika 12. Vrednost Di z borom dobimo z Grossmannovim ali 
z Jominy preizkusom prekaljivosti, vrednost Di brez B pa izračunamo glede na kemijsko sestavo 
po enačbi 7.[68] Če je vrednost fB enaka 1 pomeni, da je dodatek bora, vezan na izdelavo jekla, 
izgubljen in se verjetno  nahaja v obliki netopnih produktov. 
 
Slika 12: Vrednost borovega faktorja v odvisnosti od koncentracije bora v jeklu.[68] 
Bor ima visoko afiniteto do kisika, žvepla, dušika in ogljika. Za optimalen učinek mora biti 
bor pred kaljenjem raztopljen v avstenitu, torej ne sme tvoriti spojin kot so nitridi, oksidi, 
sulfidi ali okso-sulfidi. Zato je pomembno, da med izdelavo jeklo dobro pomirimo 
(dezoksidacija z aluminijem) in razžveplamo. Poleg tega je potrebno legirati tudi elemente z 
večjo afiniteto do dušika, kot so titan, aluminij in cirkon, oziroma kontrolirati vrednost 
dušika. Dodatek titana ima lahko stehiometrično razmerje Ti/N, da zagotovimo ustrezno 
zaščito bora, tako, da se tvorijo TiN in ne BN, ki slabšajo prekaljivost, lahko pa se ob 
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zadostnem dodatku aluminija namesto BN tvori AlN. Borov nitrid ima visoko stabilnost v 
avstenitu in se pri običajnih temperaturah avstenitizacije pod 900 °C ne raztopi in slabša 
prekaljivost.[72, 73] 
Najpogosteje se za zaščito bora uporablja titan. Med valjanjem s titanom zaščitenih jekel se 
pogosto izloča M23(C, B)6, ki pa se med avstenitizacijo raztopi. Shen in Hansen[72] sta 
ugotovila, da je za ustrezno zaščito bora dovolj že podstehiometrično razmerje Ti/N 2,9, 
presežek titana dodatno izboljša prekaljivost vendar poslabša žilavost zaradi tvorbe večjih 
TiN. V splošnem je bila globina prekaljivosti večja z večanjem razmerja Ti/N, največji borov 
faktor fB je bil pri vrednosti razmerja Ti/N 5,2. Na poboljšanih vzorcih (kaljeno na 927 °C in 
popuščeno na 593 °C) se je z večanjem Ti/N povečala tudi napetost tečenja, natezna trdnost 
trdota, zmanjšala pa se je udarna žilavost po Charpyju. Povečanje trdnostnih lastnosti in 
sočasno slabšanje žilavosti je najverjetneje posledica izločanja TiC med popuščanjem. V 
nasprotju z nekaterimi raziskovalci[40, 43–46] večjih TiN nista prepoznala kot mesta za iniciacijo 
krhkega cepilnega loma, večina manjših vključkov TiN in MnS je bila znotraj jamic, ki so 
značilne za duktilni lom.[72] 
Pozitiven vpliv na borov faktor ima molibden, ki zavira izločanje M23(C, B)6. Molibden oz. 
pari Mo-C upočasnijo difuzijo ogljika na meje avstenitnih zrn, tako da je tvorba M23(C, B)6 
zavrta, poleg tega pa dodatek molibdena zmanjša termodinamsko stabilnost M23(C, B)6. 
Ishikawa et al.[74] so v nedavni študiji preiskovali vpliv molibdena na vzajemni učinek bora in 
molibdena na prekaljivost. Izdelali so 29 laboratorijskih šarž z različnimi vsebnostmi bora in 
molibdena. Zanimale so jih predvsem transformacijske temperature, prekaljivost in precipitati 
pri različnih koncentracijah molibdena s ciljem določitve optimalne maksimalne vrednosti 
molibdena. Ugotovili so, da molibden pozitivno vpliva na prekaljivost z zaviranjem izločanja 
faze Fe23(C, B)6, zgornja meja pa je 0,75 mas. %. Pri večjih vsebnostih molibdena se tvorijo 
boridi Mo2FeB2 (M3B2), kar zmanjša prekaljivost. Rezultate povzema slika 13. Vidimo, da je 
optimalna koncentracija bora okrog 10 ppm. Z dodajanjem bora se prekaljivost poslabša 
zaradi izločanja Fe23(C, B)6 pri manjši vsebnosti molibdena in Mo2FeB2 pri večji. 
 
Slika 13: Vpliv molibdena na vzajemni učinek B-Mo na prekaljivost.[74] 
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Pri mikrolegiranju z borom je pomembna temperatura avstenitizacije. Višja ko je temperatura 
avstenitizacije, večja je ravnotežna koncentracija praznin, ki migrirajo na meje med 
kaljenjem. Za bor je znano, da segregira neravnotežno, z difuzijo preko praznin. Previsoka 
temperatura avstenitizacije torej povzroči neravnotežno segregacijo bora na meje avstenitnih 
zrn. Velik vpliv na neravnotežno segregacijo bora ima tudi ohlajevalna hitrost, saj do 
neravnotežne segregacije pride samo pod določeno kritično ohlajevalno hitrostjo. Posledica 
neravnotežne segregacije bora na meje avstenitnih zrn so večje koncentracije bora na mejah v 
primerjavi z nominalno koncentracijo. Temperatura avstenitizacije pa poleg tega vpliva tudi 
na rast zrn in posledično zmanjšanje celotne površine mej, kar pomeni, da bo na meji še večja 
koncentracija bora. Posledično bo prišlo do izločanja M23(C, B)6, ki delujejo kot kali za 
nukleacijo ferita in poslabšanja prekaljivosti – manjše vrednosti borovega faktorja fB.[75]  
Bor poleg prekaljivosti vpliva tudi na druge karakteristike jekla. Dodatek bora dvigne 
temperaturo nerekristalizacije Tnr, sploh v kombinaciji z niobijem ali titanom, in zniža 
premensko temperaturo Ar3, kar je pomembno predvsem pri kontroliranem valjanju, saj odpira 
široko temperaturno avstenitno območje, med Ar3 in Tnr, kjer valjamo z namenom, da dobimo 
nerekristaliziran avstenit. Verjetni mehanizem za višanje Tnr je, da bor pospeši difuzijo 
legirnih elementov (niobij, titan) v avstenitu kar vodi k hitrejšemu izločanju Nb(C, N) pri 
višjih temperaturah.[73] Poleg tega dodatek bora zniža kritično napetost in deformacijo za 
dinamično rekristalizacijo (DRX)[76] in mehča trdno raztopino po mehanizmu neravnotežne 




2.2 Jeklo S1100QL 
S1100QL je mikrolegirano visoko-trdnostno konstrukcijsko jeklo, ki spada v najvišje 
trdnostno območje tovrstnih jekel, saj dosega napetost tečenja 1100 MPa. Gre za 
zunajstandardno jeklo, ki se kljub temu že omejeno uporablja v specifičnih konstrukcijskih 
rešitvah, kjer je zahtevana višja napetost tečenja. Za ploščati program vroče valjanih 
konstrukcijskih pločevin je v veljavi standard EN 10025-1,[77] EN 10025-6[78] pa obravnava 
visokotrdnostna konstrukcijska jekla v poboljšanem stanju. Za to vrsto jekel je predpisana 
maksimalna koncentracija legirnih elementov, kot prikazuje tabela 2. 
Tabela 2: Predpisane maksimalne koncentracije elementov (v mas. %) v visokotrdnostnih 
konstrukcijskih jeklih za poboljšanje kvalitete L.[78] 
C Si Mn P S N B* Cr Cu Mo Nb Ni Ti V 
0,2 0,8 1,7 0,02 0,01 0,015 50 1,5 0,5 0,7 0,06 2 0,05 0,12 
* v ppm 
To jeklo mora dosegati napetost tečenja 1100 MPa (natezni preizkus izveden v skladu s 
standardom EN ISO 6892-1[79]). Predpisana udarna žilavost po Charpyju je prikazana v tabeli 
3 (preizkus, izveden v skladu s standardom EN ISO 148-1[80]). Druge lastnosti, kot so natezna 
trdnost, raztezek ob porušitvi in ogljikov ekvivalent za jeklo S1100QL še niso predpisane s 
standardom EN 10025-6. Za jeklo S960QL, ki je po lastnostih podobno S1100QL, je na 
primer predpisana minimalna natezna trdnost od 980 MPa do 1150 MPa, najmanj 10 % 
raztezek ob porušitvi in maksimalni CEV 0,82 za debelinski razred do 50 mm.[78] 
Tabela 3: Predpisana udarna žilavost po Charpyju v prečni in vzdolžni smeri za 
visokotrdnostna konstrukcijska jekla za poboljšanje kvalitete L.[78] 
 Prečna smer Vzdolžna smer 
0 °C 35 J 50 J 
-20 °C 30 J 40 J 
-40 °C 27 J 30 J 
 
Oznaka S1100QL je definirana s standardom EN 10027-1,[81] kjer črka S pomeni, da gre za 
konstrukcijsko jeklo, 1100 je nazivna napetost tečenja v MPa, Q označuje predpisano toplotno 
obdelave in L predpisano žilavost, ki jo mora to jeklo dosegati. Po standardu EN 10027-2 je 
oznaka za to jeklo 1.8942.[82] 
V literaturi je malo omemb jekla S1100QL. Nowacki et al.[83] so raziskovali vpliv dovedene 
toplote pri varjenju na mikrostrukturo zvara, Slezak in Sniezek[84] pa sta preiskovala 
utrujenostne lastnosti in fraktografijo zvarov jekla S 1100QL. Laschke je v svojem delu[85] 
opisovala vpliv materialnih lastnosti na upogibanje visokotrdnostnih konstrukcijskih jekel 
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(WELDOX 960E in WELDOX 1100E). Ugotavljala je, kako kombinacija ravnanja in 
različnih toplotnih obdelav plošč vpliva na mehanske lastnosti s poudarkom na upogibu. 
Podana je bila tudi kemijska sestava preiskovane šarže, ki je predstavljena v tabeli 4. 
Predpisane mehanske lastnosti (žilavost 27 J pri -40 °C in napetost tečenja 1100 MPa) so 
dosegli tako s popuščanjem na 200 °C, kot tudi 300 °C, z ali brez uporabe ravnanja plošč.  
Tabela 4: Kemijska sestava preiskovane šarže jekla WELDOX 1100E proizvajalca SSAB.[85] 
C Si Mn Cr Mo V Al Nb N* B* 
0,161 0,242 1,275 0,202 0,607 0,037 0,057 0,015 20 13 
* v ppm 
Jeklo S1100QL pod različnimi tržnimi imeni izdelujejo tudi drugi proizvajalci. SSAB izdeluje 
jeklo STRENX 1100 (staro ime WELDOX), ThyssenKrupp pa XABO 1100. Maksimalne 
dovoljene vrednosti elementov v mas. % so podane v tabeli 5. Jeklo STRENX 1100 je 
dobavno v kaljenem ali poboljšanem stanju, debeline od 4 mm do 40 mm, pri uporabi nad 200 
°C pa ne zagotavljajo več predpisanih mehanskih lastnosti. Pri jeklu XABO 1100 navajajo 
temperaturo 250 °C, jeklo je dobavno v poboljšanem stanju, debeline od 4 mm do 20 mm oz. 
do 40 mm po dogovoru.[86, 87] 
Tabela 5: Maksimalne dovoljene vrednosti elementov v mas. % za jekli STRENX 1100 in 
XABO 1100.[86, 87] 
STRENX 1100 (SSAB) 
C Si Mn P S Cr Mo Ni Cu B 
0,21 0,50 1,40 0,020 0,005 0,80 0,70 3,0 0,30 0,005 
XABO 1100 (ThyssenKrupp) 
C Si Mn P S Cr Mo Ni V  
0,20 0,5 1,70 0,020 0,005 1,50 0,70 2,5 0,12  
 
O sami mikrostrukturni karakterizaciji jekla S1100QL kot tudi o vplivu različnih kombinacij 
mikrolegirnih elementov na mehanske lastnosti v literaturi še ni podatkov. Zato smo v okviru 
magistrskega dela preiskali vpliv dveh različnih sistemov mikrolegirnih elementov na končne 
mehanske lastnosti jekla S1100QL. Zaradi negativnega medsebojnega učinka vanadija in 
titana, glede na literaturo,[30, 58, 59, 61] smo izbrali mikrolegirna sistema Ti-Nb in V-Nb. Prav 
tako je v literaturi[40, 43–46] precej podatkov o negativnem vplivu TiN, ki se izločijo v talini oz. 
med strjevanjem ter povzročajo zarezni učinek in slabšajo žilavost in nižajo izkoristek titana. 
Rezultati bodo pokazali, ali je za doseganje ustreznih končnih mehanskih lastnosti jekla 
S1100QL potreben dodatek titana oz. ali lahko predpisane mehanske lastnosti jekla dosežemo 
z mikrolegirnim sistemom V-Nb. 
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3. Eksperimentalni del 
V nadaljevanju bo opisan eksperimentalni del magistrskega dela, ki zajema celotno pot od 
izdelave laboratorijskih šarž jekla S1100QL do meritev končnih mehanskih lastnosti toplotno 
obdelanih (poboljšanih) vzorcev. Celoten proces same izdelave, predelave in toplotne 
obdelave laboratorijskih šarž jekla S1100QL je shematsko prikazan na sliki 14. Uporabljene 
so bile različne preiskovalne metode za celosten popis stanja materiala s poudarkom na 
končnih mehanskih lastnostih toplotno obdelanih plošč, na podlagi katerih bomo ocenili, ali je 
dodatek titana (mikrolegirni sistem Ti-Nb-B) potreben oziroma ali lahko predpisane 
mehanske lastnosti dosežemo z dodatkom vanadija (mikrolegirni sistem V-Nb-B) ali celo brez 
dodatka titana ali vanadija (mikrolegirni sistem Nb-B). 
 
Slika 14: Shematski prikaz celotne poti izdelave, vroče predelave in toplotne obdelave 
laboratorijskih šarž jekla S1100QL. 
3.1 Izdelava laboratorijskih šarž 
3.1.1 Taljenje, legiranje in litje 
Načrtovane in izdelane so bile štiri laboratorijske šarže jekla S1100QL. Ena šarža je bila 
mikrolegirana z niobijem in borom (jeklo Nb), dve šarži z vanadijem, niobijem in borom 
(jeklo Nb-V) in ena s titanom, niobijem in borom (jeklo Nb-Ti). Okvirne kemijske sestave za 
jekla Nb, Nb-V in Nb-Ti so prikazane v tabeli 6. 
Tabela 6: Kemijska sestava jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti v mas. %. 
Jeklo C Si Mn Cr Ni Al Mo V Nb Ti B* 
Nb 
min. 0,165 0,2 0,9 0,5 1,25 0,04 0,40 / 0,015 / 10 
max. 0,180 0,3 1,1 0,6 1,50 0,07 0,45 / 0,020 / 20 
Nb-V 
min. 0,165 0,2 0,9 0,5 1,25 0,04 0,40 0,02 0,015 / 10 
max. 0,180 0,3 1,1 0,6 1,50 0,07 0,45 0,03 0,020 / 20 
Nb-Ti 
min. 0,165 0,2 0,9 0,5 1,25 0,04 0,40 / 0,015 0,01 10 
max. 0,180 0,3 1,1 0,6 1,50 0,07 0,45 / 0,020 0,02 20 





Laboratorijske šarže smo izdelali v indukcijski vakuumski peči na Inštitutu za kovinske 
materiale in tehnologije. Najprej smo preverili, ali s tem načinom izdelave jekla lahko 
dosežemo predpisano kemijsko sestavo. V ta namen smo izdelali poizkusno laboratorijsko 
šaržo visokotrdnostnega mikrolegiranega jekla S960QL, ki je po sestavi in lastnostih zelo 
podoben jeklu S1100QL. Predpisana kemijska sestava za jeklo S960QL je prikazana v tabeli 
7. Po uspešni izdelavi smo opravili kemijsko analizo, ki je pokazala, da je ta način izdelave 
jekla ustrezen, saj je bila kemijska sestava ustrezna. V rezultatih bo za jeklo S960QL 
predstavljena mikrostruktura v litem stanju, saj smo jeklo S1100QL po litju vroče kovali, tako 
da ni bila opravljena metalografska analiza v litem stanju. 
Tabela 7: Predpisana kemijska sestava jekla S960QL v mas. %. 
 C Si Mn Cr Al Mo Ti Nb B* 
min. 0,165 0,20 1,00 0,50 0,04 0,45 0,015 0,025 20 
max. 0,180 0,30 1,10 0,60 0,07 0,48 0,020 0,030 30 
* v ppm 
Po uspešni izdelavi laboratorijske šarže jekla S960QL smo se lotili izdelave jekla S1100QL. 
Pri izdelavi šarže jekla Nb smo najprej založili osnovni vložek (S235JR), petrolkoks, 
ferokrom affiné, feromolibden in elektrolitski nikelj. Nato smo počakali, da se vložek stali in 
začel vakuumiranje. Najprej smo zvakuumirali na 0,5 mbar in počakali, da talina neha vreti. 
Nato smo s pomočjo dodatne črpalke vzpostavili še nižji tlak (do 0,04 mbar) in obenem 
prilagajali intenzivnost mešanja taline. V vakuumu smo legirali ferosilicij in nato feroniobij in 
aluminij. Pred legiranjem mangana v obliki mangan metala smo vzpostavili nadtlak argona 
460 mbar, saj ima mangan visok parcialni tlak. Po legiranju mangana so bile opažene pare. 
Nazadnje smo legirali ferobor ter po dveh minutah ulili talino v kokilo. Litje je potekalo pri 
500 mbar, strjevanje pa pri 550 mbar zaradi kontrole meniskusa. 
Postopek pri izdelavi šarž jekla Nb-V in Nb-Ti je bil podoben s to razliko, da smo pri šarži 
jekla Nb-V že na začetku založili ferovanadij, pri šarži jekla Nb-Ti pa smo pred legiranjem 
bora legirali še ferotitan. Med legiranjem ferotitana in ferobora smo počakali dve minuti. Tudi 
pri izdelavi šarž jekla Nb-V in Nb-Ti so bile pri legiranju mangana opažene pare. 
Izdelava vseh šarž je potekala brez večjih zapletov. Manjše težave smo imeli pri 
odstranjevanju ingotov jekla Nb in Nb-Ti iz kokile, saj so se tvorile izbokline zaradi 
obrabljenosti kokile, ki smo jih kasneje pobrusili, tako da nimajo vpliva na rezultate. Med 
izdelavo ene od šarž jekla Nb-V pa se je del vložka zataknil na zgornji del talilnega lonca, 
tako da smo morali taljenje ustaviti in ročno vrniti vložek nazaj v talilni lonec. Poseg je bil 
opravljen hitro pri delno odprtem pokrovu peči in prepihovanju z argonom. Sledilo je 
ponovno taljenje pri nadtlaku argona 200 mbar. Omenjeni zapleti niso kritični niti ne vplivajo 
na dobljene rezultate. Slika 15 prikazuje ingote jekla Nb, Nb-V in Nb-Ti z označenimi mesti 
izbokline na ingotih Nb in Nb-Ti. 
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a) b) c) 
Slika 15: a) Ingot jekla Nb, b) Nb-V in c) Nb-Ti, kjer puščici označujeta mesto izbokline. 
3.1.2 Vroče kovanje 
Pred kovanjem smo ingote zadrževali dve uri na 1150 °C. Ingote smo nato vroče skovali v 
odkovke kvadratnega preseka 60 mm x 60 mm in označili vzorce za nadaljnje preiskave, ki 
bodo opisane v nadaljevanju. Odkovki so prikazani na slikah 16 in 17. Iz vseh štirih 
odkovkov smo odrezali del, namenjen za vroče valjanje, kot shematsko prikazuje slika 17. 
 
Slika 16: Oba odkovka jekla Nb-V. 
 
Slika 17: Odkovka jekla Nb in Nb-Ti z označenim delom odkovka za vroče valjanje. 
Nb-Ti 





3.1.3 Vroče valjanje 
Vroče valjanje vseh štirih odkovkov je potekalo na laboratorijskem valjavskem ogrodju 
Schmitz na Inštitutu za kovinske materiale in tehnologije IMT. Pred valjanjem so bili odkovki 
hkrati založeni v peč, ogreto na temperaturo 1200 °C; ogrevanje je trajalo približno pol ure. 
Najprej je potekalo valjanje obeh odkovkov Nb-V, nato valjanje odkovka Nb in nazadnje 
odkovka Nb-Ti, tako da je bil odkovek Nb-Ti najdalj časa na temperaturi 1200 °C. Ciljana 
končna debelina vroče valjanega traku je bila 12 mm. Plan valjanja je predstavljen v tabeli 8.  
Tabela 8: Plan valjanja s prikazano debelino, odvzemom debeline, stopnjo deformacije in 
okvirno temperaturo za posamezne prevleke. 





0 60,0 mm / / / 
1 54,0 mm 6,0 mm 10,0 % 1195 °C 
2 47,5 mm 6,5 mm 12,0 % 1167 °C 
3 40,6 mm 6,9 mm 14,5 % 1140 °C 
4 33,7 mm 6,9 mm 17,0 % 1122 °C 
5 27,3 mm 6,4 mm 19,0 % 1092 °C 
6 22,2 mm 5,1 mm 18,5 % 1062 °C 
7 18,7 mm 3,6 mm 16,0 % 1041 °C 
8 16,3 mm 2,4 mm 13,0 % 1009 °C 
9 14,6 mm 1,6 mm 10,0 % 975 °C 
10 13,5 mm 1,2 mm 8,0 % 937 °C 
11 12,5 mm 0,9 mm 7,0 % 882 °C 
 
Ohlajevanje po valjanju je potekalo na zraku, s čimer smo omogočili izločevalne efekte in 
potencialno negativno rast avstenitnega zrna. Ohlajen trak je bil pregledan z ultrazvokom za 
detekcijo nepravilnosti znotraj valjanega traku. Sledili so označevanje in izdelava vzorcev iz 
valjanih trakov ter toplotna obdelava, ki bo natančneje opisana v naslednjem poglavju. Vroče 





Slika 18: Vroče valjan trak a) jekla Nb-V ter b) jekla Nb in Nb-Ti med ohlajanjem. 
3.1.4 Toplotna obdelava 
Zadnji korak je bila toplotna obdelava vseh laboratorijskih šarž, ki je potekala v laboratoriju 
za toplotne obdelave. Tipična toplotna obdelava za to vrsto jekla je poboljšanje, torej kaljenje 
in popuščanje. Temperaturo in čas avstenitizacije (20 minut na 900 °C) smo določili glede na 
predhodne raziskave in dosedanje izkušnje s podobnimi jekli. Za določitev optimalne 
temperature popuščanja smo najprej izrisali popuščni diagram. Iz izmerjene trdote smo 
preračunali trdnost in pri vrednosti med 1250 MPa in 1550 MPa določili optimalno 
temperaturo popuščanja pri 200 °C. Ta temperatura je bila kasneje uporabljena za popuščanje 
nateznih preizkušancev in žilavk, kot bo podrobneje opisano v nadaljevanju.  
Nb-Ti Nb-V Nb-V Nb 
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3.2 Preiskovalne metode 
Vse preiskovalne metode, z umestitvijo v procesno pot izdelave laboratorijskih šarž so 
shematsko prikazane na sliki 19. Posamezne metode bodo natančneje opisane v nadaljevanju 
tega poglavja. Sliki 20 in 21 prikazujeta odkovek oz. vroče valjan trak z označenimi vzorci za 
nadaljnje preiskave. 
 
Slika 19: Shematski prikaz uporabljenih preiskovalnih metod z umestitvijo v procesno pot 
izdelave laboratorijskih šarž. 
 






Slika 21: Vroče valjan trak jekla Nb-V z označenimi vzorci za nadaljnje preiskave; z znakom 
X so na trakovih označena mesta, kjer smo z ultrazvočno preiskavo odkrili nepravilnosti. 
3.2.1 Kemijska analiza 
Kemijska analiza je bila opravljena na vseh odkovkih in vroče valjanih trakovih, mesto 
analize je bilo prikazano na slikah 20 in 21. Analiza za vse elemente, razen ogljika, žvepla in 
dušika, je bila izvedena na optičnem emisijskem spektrometru OES ARL MA-310. Ogljik, 
žveplo in dušik smo analizirali s sežigalno metodo na napravi LECO CS-600 za ogljik in 
žveplo, dušik pa na napravi LECO TC-500 v jeklarskem laboratoriju podjetja SIJ Acroni. 
Za vsako sestavo je bil izračunan tudi ogljikov ekvivalent (CEV), in sicer po naslednji enačbi, 
ki jo določa standard EN 10025-1:2004:[77] 









, (e 10) 
3.2.2 Metalografska analiza 
Metalografska preiskava je bila opravljena v litem, kovanem, valjanem in toplotno obdelanem 
stanju, tako da je zajeta celotna procesna pot izdelave jekla. Ker so bili ingoti jekla Nb, Nb-V 
in Nb-Ti po litju kovani, nismo imeli na voljo vzorca za metalografsko analizo litega stanja. 
Zato smo v ta namen uporabili vzorce laboratorijske šarže jekla S960QL v litem stanju. Jeklo 
S960QL je po kemijski sestavi, lastnostih in mikrostrukturi zelo podobno jeklu S1100QL, 
tako da so dobljeni rezultati primerljivi. 
Priprava vzorcev je potekala v metalografskem laboratoriju podjetja SIJ Acroni po standardni 
poti (brušenje, poliranje in jedkanje). Metalografska analiza je bila opravljena na svetlobnem 
mikroskopu Zeiss Axio Imager. Preiskali smo tako polirane vzorce kot tudi jedkane vzorce, 
kjer smo za jedkalo uporabili 2 % Nital. Izmerili smo velikosti kristalnih zrn vzorcev 







3.2.3 Avtomatska analiza nekovinskih vključkov 
Vzorci za avtomatsko analizo nekovinskih vključkov so bili odrezani iz odkovkov, skladno s 
sliko 20. Vzorci se zalijejo v prevodni bakelit, zbrusijo in spolirajo, pri tem je pomembno, da 
so vzorci ravni in da je višina vseh vzorcev enaka zaradi nevarnosti trka elektronske puške z 
vzorcem. Sledi avtomatska analiza nekovinskih vključkov na SEM s programskim paketom 
INCAFeature proizvajalca Oxford instruments. Velikost analiziranega območja je 9 mm2, 
spodnja meja zaznavnosti pa je 1 μm. V programu najprej vpišemo osnovne podatke o vzorcu, 
določimo površino, katero želimo analizirati, in pragove sivin. Ko so vsi parametri uspešno 
nastavljeni, najprej poteka analiza površine s povratno sipanimi elektroni (BSE). Vsa 
območja, ki so temnejša (oz. svetlejša) od nastavljene sivine so določena za vključke. Nato 
sledi EDS-analiza vseh odkritih vključkov, ki so na koncu razvrščeni v smiselne razrede. 
3.2.4 Diferenčna termična analiza 
Diferenčna termična analiza (DTA) spada med termične analize, s katerimi določamo 
termodinamske lastnosti materiala med ogrevanjem in/ali ohlajanjem z različnimi hitrostmi, 
pri različnih atmosferah in tlakih. DTA temelji na meritvi temperaturne razlike med vzorcem 
in inertnim referenčnim vzorcem, ki ju segrevamo v peči pod enakimi pogoji.[88] 
Za potrebe DTA smo izdelali valčke premera 4 mm in dolžine približno 3 mm, tako da je 
masa vzorčka znašala dobrih 300 gramov. V našem primeru je inertni vzorec prazen korundni 
(Al2O3) lonček. Meritev je bila opravljena na napravi Netzsch DSC 404 F3 Pegasus po 
temperaturnem programu, prikazanem v tabeli 9. Celoten čas smo komoro prepihovali z 
argonom (Ar 5.0), da smo zagotovili inertno atmosfero. Zanimali sta nas predvsem 
temperaturi solidus in likvidus. Temperaturo solidus smo odčitali na segrevalnih DTA 
krivuljah s tangentno metodo, likvidus pa na segrevalnih in ohlajevalnih DTA-krivuljah z 
določitvijo minimuma krivulje. 





1 20 °C / / 
2 1550 °C 20 K/min 1:16:24 
3 1000 °C 10 K/min 0:55:00 
4 1550 °C 10 K/min 0:55:00 
5 1000 °C 10 K/min 0:55:00 
6 1550 °C 5 K/min 1:50:00 
7 1000 °C 5 K/min 1:50:00 
8 150 °C 25 K/min 0:34:00 
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3.2.5 Termodinamska analiza 
Izvedena je bila termodinamska analiza jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti, glede na kemijsko sestavo 
odkovka. Uporabljeno je bilo programsko orodje Thermo-Calc, ki se uporablja za 
termodinamske izračune jekel in železovih zlitin. Izrisali smo ravnotežni diagram deleža faz v 
odvisnosti od temperature, za neravnotežne razmere pa smo uporabili Scheil-Gulliverjev 
model strjevanja, ki temelji na predpostavki, da je difuzija v trdnem tako počasna, da jo lahko 
zanemarimo (z določenimi izjemami), v tekočem pa je difuzija zelo hitra, tako da dobimo na 
fazni meji med trdno in tekočo fazo lokalno ravnotežje. Model temelji na Scheilovi enačbi:  
 𝐶S = 𝑘𝐶0(1 − 𝑓S)
𝑘−1, (10) 
kjer je CS sestava trdne faze med strjevanjem, C0 nominalna sestava jekla, fS masni delež 





kjer je CL sestava tekoče faze.[65] S pomočjo Scheil-Gulliverjevega izračuna smo za obe šarži 
določili elemente, ki izkazujejo največjo nagnjenost k izcejanju. Izračunali smo sestavo taline 
pri molskem deležu taline 0,3 in določili faktor izcejanja elementov, ki smo ga definirali kot 
količnik med mas. % elementa pri molskem deležu taline 0,3 po Scheil-Gulliverjevem 
izračunu in nominalno koncentracije elementa v mas. %. Za Scheil-Gulliverjev izračun smo 
uporabili podatkovno bazo TCFE9, za izris ravnotežnih diagramov pa zaradi ekstremnega 
vpliva bora na temperaturo solidus pri TCFE9 podatkovno bazo TCFE7. Pri izračunu s 
Thermo-Calcom nismo upoštevali žvepla in fosforja, o celotnem kisiku pa ni bilo podatkov. 
Poleg tega smo izračunali tudi vpliv določenih elementov na temperaturo solidus in likvidus 
ter temperaturo začetka izločanja TiN. Tako smo za jeklo Nb-Ti izrisali diagram, ki prikazuje 
vpliv dodatka posameznih elementov na strjevalni interval in na izločanje TiN. 
3.2.6 Izdelava CCT-diagrama 
Glede na rezultate nateznega preizkusa, smo določili jeklo, ki izkazuje najboljše trdnostne 
lastnosti v smislu največjega dviga Rp0,2 pri nizkotemperaturnem popuščanju na 200 °C, ter za 
to jeklo izrisali CCT-diagram. Za izdelavo CCT-diagrama smo najprej izvedli dilatometrijo. V 
ta namen smo pripravili valjčke premera 3 mm in dolžine 10 mm za vsa tri jekla. Vzorčke 
smo z 1 °C/s segreli na temperaturo avstenitizacije 900 °C ter jih zadržali 15 minut. Nato je 
sledilo ohlajanje z različnimi hitrostmi (0,1 °C/s, 0,5 °C/s, 1 °C/s, 5 °C/s, 10 °C/s, 20 °C/s, 50 
°C/s in 100 °C/s) do sobne temperature. Naprava beleži raztezanje in krčenje vzorca med 
procesom, s čimer lahko določimo premenske temperature. Na koncu smo vzorce jedkali in 





3.2.7 Izdelava popuščnega diagrama 
Iz vroče valjanih trakov je bilo odrezanih 10 vzorčkov dimenzij 10 mm x 10 mm x 12 mm za 
izdelavo popuščnega diagrama. Temperatura in čas avstenitizacije (20 minut na 900 °C) sta 
bila določena na podlagi predhodnih raziskav in izkušenj s podobnimi jekli. Kaljenje je 
potekalo v vodi, nato pa je sledilo 60-minutno popuščanje na 50 °C, 100 °C, 150 °C, 180 °C, 
250 °C, 350 °C, 450 °C, 550 °C in 650 °C. 
Po toplotni obdelavi smo vzorce zalili v bakelit in jih zbrusili ter spolirali. Meritev trdote po 
Brinellu (HBW 30) je bila opravljena na avtomatskem merilniku trdote proizvajalca EMCO-
TEST, skladno s standardom ISO 6506-1.[89] Trdota je bila pomerjena na vseh devetih vzorcih 
v poboljšanem stanju in vzorcu v kaljenem stanju. Premer vtiskovalnega telesa (kroglice iz 
volframovega karbida) je bil 2,5 mm, sila pa 1839 N. Narejene so bile štiri meritve na vzorec 
in izračunana povprečna trdota. Dobljene vrednosti trdote so bile pretvorjene v natezno 
trdnost (Rm), skladno s standardom ISO 18265.
[90] Iz dobljenih rezultatov je bil izrisan 
popuščni diagram, opremljen s slikami mikrostruktur. Iz popuščnega diagrama je bila, glede 
na doseženo trdnost (natezna trdnost za jeklo S1100QL mora biti med 1250 MPa in 1550 
MPa), določena optimalna temperatura popuščanja, ki je bila kasneje uporabljena za 
popuščanje nateznih in žilavostnih preizkušancev. 
3.2.8 Natezni preizkus 
Iz vroče valjanih plošč smo izrezali ploščate trgalne preizkušance dolžine 250 mm, po štiri za 
vsako šaržo, z izjemo jekla Nb-Ti, kjer smo imeli na voljo samo tri preizkušance. Sledila je 
avstenitizacija 20 minut na 900 °C, kaljenje v vodi in popuščanje na 200 °C, 570 °C in 640 
°C. Natezni preizkus je bil izveden na napravi Zwick/Roell Z600, skladno s standardom EN 
ISO 6892-1:2017 po metodi B,[79] na enem preizkušancu v kaljenem stanju in treh v 
poboljšanem stanju (popuščeno na 200 °C, 570 °C in 640 °C). Pri jeklu Nb-Ti je bil natezni 
preizkus izveden v kaljenem stanju ter popuščenem na 200 °C in 570 °C. Običajno se zaradi 
sipanja rezultatov izvedeta dve meritvi na temperaturo, vendar smo zaradi omejitev pri 
količini materiala izvedli le eno, kar dovoljuje standard EN 10025-6.[78] Vodenje preizkusa je 
potekalo prek konzole, saj so bili preizkušanci prekratki za uporabo ekstenziometra. 
3.2.9 Udarna žilavost po Charpyju 
Iz vroče valjanih plošč smo izrezali sedem manjših ploščic dimenzij 60 mm x 60 mm x 12 
mm. Ploščice smo nato laboratorijsko toplotno obdelali, in sicer smo najprej izvedli 
avstenitizacijo na 900 °C (20 minut na temperaturi) in kaljenje v vodi. Nato smo vzorce eno 
uro popuščali na 200 °C, 570 °C in 640 °C. Iz toplotno obdelanih ploščic smo izrezali 
standardne vzorce z V-zarezo za Charpyjev udarni preizkus v prečni smeri (zareze po 
debelini), skladno z ISO 148-1.[80] Udarno žilavost po Charpyju smo izmerili pri -20 °C in -40 
°C za vzorce v kaljenem ter poboljšanem stanju (popuščeno na 200 °C, 570 °C in 640 °C). 
Zaradi omejene količine materiala smo udarno žilavost pri vzorcih, ki smo jih popuščali na 
640 °C, izmerili samo pri -40 °C. 
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4. Rezultati in diskusija 
4.1 Kemijska analiza 
V tabelah 10 in 11 so prikazani rezultati kemijske analize, podana je tudi vrednost ogljikovega 
ekvivalenta CEV, izračunana po enačbi 10. 
Tabela 10: Rezultati kemijske analize odkovkov v mas. %. 
 C Si Mn S* Cr Cu Ni Al Mo V Nb Ti N* B* CEV 
Nb 0,200 0,25 0,85 30 0,52 0,36 1,29 0,056 0,419 / 0,013 / 30 11 0,639 
Nb-V 0,179 0,23 0,88 30 0,51 0,37 1,28 0,047 0,404 0,02 0,013 / 46 11 0,622 
Nb-V 0,159 0,23 0,93 30 0,52 0,38 1,27 0,046 0,421 0,02 0,014 / 40 12 0,616 
Nb-Ti 0,180 0,23 0,87 30 0,52 0,35 1,30 0,057 0,411 / 0,014 0,013 31 11 0,621 
* v ppm 
 
Tabela 11: Rezultati kemijske analize trakov v mas. %. 
 C Si Mn S* Cr Cu Ni Al Mo V Nb Ti N* B* CEV 
Nb 0,191 0,24 0,84 20 0,51 0,36 1,30 0,055 0,417 / 0,013 / 32 6 0,627 
Nb-V 0,174 0,23 0,90 30 0,52 0,37 1,32 0,047 0,402 0,02 0,012 / 41 7 0,625 
Nb-V 0,149 0,22 0,95 30 0,52 0,38 1,31 0,046 0,422 0,02 0,014 / 40 6 0,614 
Nb-Ti 0,180 0,23 0,86 20 0,52 0,35 1,32 0,055 0,408 / 0,013 0,013 32 7 0,620 
* v ppm 
Glavni namen izdelave šarž s tremi različnimi mikrolegirnimi sistemi je bil, da ugotovimo, ali 
je dodatek titana za doseganje predpisanih mehanskih lastnosti sploh potreben oz. ali lahko te 
lastnosti dosežemo z mikrolegiranjem z vanadijem ali celo brez dodatka titana oz. vanadija. S 
kemijsko analizo odkovka in vroče valjanega traku smo potrdili uspešno izdelavo vseh šarž. 
Vsebnosti elementov osnovnega legirnega sistema kot tudi bora in niobija so v preiskovanih 
šaržah zelo podobne in primerljive, tako da lahko s kasnejšimi preiskovalnimi metodami 
določimo vpliv dodatka titana in vanadija na končne mehanske lastnosti jekla S1100QL.  
Vsebnost mangana je v vseh primerih na spodnji oz. malenkost pod spodnjo mejo, kar je 
posledica visokega parcialnega tlaka mangana. Čeprav smo med legiranjem feromangana 
dvignili tlak v komori, je bila pri vseh šaržah opažena para. Najvišja vsebnost mangana je bila 
v drugi šarži jekla Nb-V, kjer nismo legirali celotnega feromangana naenkrat, temveč 
postopoma v treh korakih. Razen ogljika, ki ga je v jeklu Nb največ, vsebnost ostalih 




Vsebnost dušika se je z 72 ppm v osnovnem vložku znižala tudi na 30 ppm v jeklu Nb, pri 
vseh šaržah pa se je pokazal trend znižanja vsebnosti dušika, kar je posledica degazacije v 
vakuumu. Vsebnost celotnega kisika ni bila izmerjena v nobeni od šarž, smo pa določili 26 
ppm celotnega kisika v predhodnih raziskavah za jeklo S960QL, ki je bilo izdelano na enak 
način kot šarže jekla S1100QL, tako da so vrednosti primerljive. Ciljana vsebnost celotnega 
kisika je sicer pod 20 ppm. 
Tako kemijska sestava kot tudi CEV za vse šarže ustrezajo s standardom EN 10025-6[78] 
predpisanim vrednostim (ustreza že za S960QL in S690QL). Zgornja predpisana vrednost CEV 
za plošče do debeline 50 mm je 0,82 za jeklo S960QL in 0,65 za S690QL, vrednosti CEV pri 
naših laboratorijskih šaržah pa so okrog 0,62. Najvišji CEV ima jekla Nb, najmanjši pa jeklo 
Nb-V (šarža 2), kar je posledica vsebnosti ogljika, ki je v jeklu Nb nad ciljano mejo, v jeklu 
Nb-V (šarža 2) pa pod ciljano mejo. Zaradi čim bolj primerljivih rezultatov smo za mehanske 
preizkuse uporabili predvsem prvo šaržo jekla Nb-V, ki je bolj primerljiva z jekloma Nb in 
Nb-Ti. Rezultati druge šarže jekla Nb-V zajemajo samo kemijsko analizo, analizo 
nekovinskih vključkov in DTA. 
Zanimivi so rezultati kemijske analize vroče valjanega traku, kjer opazimo, da je vsebnost 
bora pri vseh štirih šaržah padla za 4 do 6 ppm, kar znaša približno 50 % celotne vsebnosti 
bora in ima vpliv na borov faktor. Bor je torej, glede na kemijsko analizo vroče valjanega 
traku, pod predpisano vsebnostjo. Ena od možnosti je, da je lokalna vsebnost bora na 
analiziranem mestu traku nižja, lahko pa je za občuten padec odgovoren drug, še neznan 
mehanizem. 
Za zaščito bora je vsebnost titana zadostna, saj je razmerje Ti/N v jeklu Nb-Ti 4,19 za 
odkovek in 4,06 za vroče valjan trak, torej imamo nadstehiometrično razmerje. Shen in 
Hansen[72] sta ustrezno zaščito bora s titanom zagotovila že pri razmerju Ti/N 2,9. So pa 
številni raziskovalci[17, 41, 46] poudarili negativen vpliv nadstehiometričnega razmerja Ti/N, 
torej nad 3,42. 
Kar se tiče primerjave kemijske sestave s konkurenco, je tu potrebna določena previdnost, saj 
so v katalogih podane samo zgornje predpisane vsebnosti elementov, dejanska kemijska 
sestava pa je poslovna skrivnost proizvajalca. Tako je primerjava z jekloma STRENX 1100 
(SSAB) in XABO 1100 (ThyssenKrupp) nezanesljiva (glej tabeli 4 in 5), je pa vidno, da so 
maksimalne vsebnosti Cr in Ni pri obeh jeklih precej višje, XABO 1100 pa ima tudi povišan 
vanadij. Še najbolj zanesljiva je v tem primeru primerjava z jeklom WELDOX 1100E 
proizvajalca SSAB, saj je bila v magistrskem delu objavljena kemijska sestava šarže. 
Vsebnosti ogljika, silicija, aluminija, niobija, dušika in bora so primerljive, ima pa jeklo 
WELDOX 1100E več mangana, molibdena in vanadija ter manj kroma. Jeklo WELDOX 
1100E sploh ni legirano z nikljem, uporablja pa se mikrolegirni sistem V-Nb-B, torej tako kot 




4.2  Metalografska analiza 
4.2.1 Lito stanje 
Na sliki 22 je prikazana mikrostruktura litega stanja jekla S960QL (referenčno lito stanje), 
slikano pri 50- in 500-kratni povečavi na svetlobnem mikroskopu. 
  
a) b) 
Slika 22: a) Bainitno-martenzitna mikrostruktura litega stanja jekla S960QL, slikano na 
svetlobnem mikroskopu pri 50-kratni in b) 500-kratni povečavi, kjer so vidni in označeni 
tipični vključki MnS (rumena puščica), evtektsko izločeni (Ti, Nb)(C, N) (zelena puščica) in 
globularni vključki v meddendritnih prostorih. 
Ker so bili ingoti jekla Nb, Nb-V in Nb-Ti po litju kovani, nismo imeli na voljo vzorca za 
metalografsko analizo litega stanja. Zato smo v ta namen uporabili vzorce laboratorijske šarže 
jekla S960QL v litem stanju, kot je bilo opisano v eksperimentalnem delu. Jeklo S960QL je 
bilo mikrolegirano s titanom in niobijem, enako kot jeklo Nb-Ti, natančna sestava je bila 
podana v eksperimentalnem delu v tabeli 7. 
Na sliki 22a se jasno vidi struktura primarno izločenih kristalov, velikostnega razreda 
približno 200 µm, sama mikrostruktura pa je bainitno-martenzitna, s tem da je martenzit 
lociran predvsem v meddendritnih prostorih, kar je posledica izcejanja. Med strjevanjem 
najprej kristalizira δ-ferit z nizko vsebnostjo legirnih elementov, ki so odrinjeni v talino, ki se 
bogati na legirnih elementih in nečistočah. Talina, bogata na legirnih elementih in nečistočah, 
se strdi kot zadnja, in sicer v meddendritnih prostorih. Posledica tega je nižja kritična 
ohlajevalna hitrost, zato tam pride do brezdifuzijske premene v martenzit. Kot je bilo opisano 
v teoretičnem delu ima močan vpliv predvsem bor, ki pod določenimi pogoji, kot so 
temperatura avstenitizacije in ustrezna zaščita bora, močno poveča prekaljivost jekla. 
Poleg tega smo v meddendritnih prostorih opazili več izločkov velikostnega razreda nekaj 
µm, kot je lepo vidno na sliki 22b. Tudi izločki so posledica obogatenja taline v zadnjem 
strjevalnem območju, tako da lokalno pride do večje vsebnosti elementov in višje vrednosti 
topnostnega produkta določenih spojin. Nehomogeno porazdelitev izločkov v kontinuirno 
ulitem Ti-Nb-V mikrolegiranem jeklu so potrdili tudi drugi raziskovalci,[65] ki so odkrili 
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večje, evtektske kombinirane izločke (Ti, Nb)(C, N) predvsem na pozitivnih izcejah in 
mestih, kjer je bilo ohlajevanje najpočasnejše. Izločki so se pojavljali v obliki izrazitih gnezd, 
razdalja med gnezdi pa je ustrezala SDAS. V našem primeru je bilo strjevanje in ohlajevanje 
veliko hitrejše, tako da so same izceje manj izrazite, posledično je gostota izločkov manjša. 
Na sliki 22b lahko vidimo tipične izločke, locirane v meddendritnih prostorih. Glede na 
predhodne raziskave in izkušnje vemo, da temnejši izločki predstavljajo nedeformirane MnS, 
svetlejši pa evtektsko izločene (Ti, Nb)(C, N). Titan sicer preferenčno tvori TiN, niobij pa 
NbC, ki izkazujeta popolno medsebojno topnost zato v tem primeru govorimo o karbonitridih. 
So pa določeni izločki bolj bogati s TiN oz. NbC, kot je prikazano na sliki 23, kjer vidimo, da 
so TiN oranžne barve, medtem, ko so izločki, ki so bogati z NbC, bolj rjavega odtenka. Poleg 
tega se TiN in NbC razlikujeta tudi v obliki, kar je prav tako opazno na sliki 23, kjer vidimo, 
da so izločki TiN precej bolj pravilne, kubične oblike v primerjavi z NbC. Roy et al.[64] so 
obliko izločkov (Ti, Nb)(C, N) označili kot zvezdasto, njihov nastanek pa so pojasnili s 
heterogeno nukleacijo NbC na obstoječih TiN. 
 
Slika 23: Izločki (Ti, Nb)(C, N) bolj bogati s TiN (zgoraj) in NbC (spodaj), slikani na vzorcih 
jekla Nb, Nb-V, Nb-Ti in S960QL na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. 
4.2.1 Kovano stanje 
Na slikah od 24 do 28 so prikazani rezultati metalografske analize kovanega stanja. Za vsako 
od jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti je bila narejena slika poliranega in jedkanega vzorca. Slika 29 
prikazuje tipične nekovinske vključke za posamezna jekla, slikane na poliranih vzorcih na 





Slika 24: a) in b) Polirano stanje odkovka jekla Nb, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 
500-kratni povečavi z vključki MnS in Nb(C, N). 
  
a) b) 
Slika 25: Bainitno-martenzitna mikrostruktura odkovka jekla Nb, slikano na svetlobnem 
mikroskopu pri a) 50-kratni in b) 500-kratni povečavi z vključki MnS in Nb(C, N). 
  
a) b) 
Slika 26: a) in b) Polirano stanje odkovka jekla Nb-V, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 





Slika 27: Bainitno-martenzitna mikrostruktura odkovka jekla Nb-V, slikano na svetlobnem 
mikroskopu pri 50-kratni in d) 500-kratni povečavi z vključki MnS in Nb(C, N) ter 
označenimi bainitnimi (1) in delno martenzitnimi (2) območji. 
  
a) b) 
Slika 28: a) Polirano stanje z vključki (Ti, Nb)(C, N) in MnS ter b) bainitno-martenzitna 
mikrostruktura odkovka jekla Nb-Ti, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni 
povečavi. Obkrožen je tipičen kubični TiN oz. (Ti, Nb)(C, N) bogat s TiN, rumena puščica 










Slika 29: Tipični nekovinski vključki za posamezna jekla v kovanem stanju, slikani na 
poliranih vzorcih na svetlobnem mikroskopu. 
Mikrostruktura vseh treh jekel v kovanem stanju je bainitno-martenzitna brez izrazitih razlik 
med posameznimi jekli. Kljub intenzivnemu ohlajevanju in strjevanju so tudi po kovanju 
opazni relativno široki pasovi pozitivih izcej širine do približno 80 µm na format kokile 60 x 
60 cm2. Na teh mestih je mikrostruktura martenzitna, sicer pa imamo večinoma bainit z 
manjšim deležem cementita. Iz slik poliranih vzorcev vidimo, da so vključki v jeklu Nb in 
Nb-V predvsem MnS in Nb(C, N), v jeklu Nb-Ti pa imamo lep primer kubičnega TiN z 
manjšim deležem NbC. Opazili smo tudi več razbitih vključkov (slika 26a), s čimer je 
prikazan pomen intenzivne plastične predelave. Delež vključkov tipa Nb(C, N) je najmanjši v 
jeklu Nb-V, največji pa v jeklu Nb-Ti, kjer gre sicer za vključke (Ti, Nb)(C, N) z različnimi 
vsebnostmi vseh elementov. Slika 29 povzema tipične vključke za vsa tri jekla. Vidimo, da so 
MnS prisotni v vseh treh jeklih, razlikujejo pa se karbonitridni vključki, ki so v jeklih Nb in 
Nb-V Nb(C, N) v jeklu Nb-Ti pa (Ti, Nb)(C, N) z različno vsebnostjo vseh elementov. 
(Ti, Nb)(C, N) 
Nb(C, N) 
Nb(C, N) MnS MnS 
Jeklo Nb Jeklo Nb-V 
Jeklo Nb-Ti 
(Ti, Nb)(C, N) MnS 
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4.2.2 Valjano stanje 
Slika 30 prikazuje posnetke poliranega in jedkanega stanja vroče valjanih trakov jekel Nb, 







Slika 30: a), c) in e) Polirano stanje in b), d) in f) bainitno–martenzitna mikrostruktura vroče 




Podobno kot v kovanem stanju je mikrostruktura vroče valjanih trakov prav tako bainitno-
martenzitna. Čeprav se ob pregledu mikrostruktur na sliki 30 zdi, da se jeklo Nb-V razlikuje 
od jekel Nb in Nb-Ti, je dejansko mikrostruktura vseh treh jekel enaka, navidezna razlika pa 
je posledica jedkanja. Velikost kristalnih zrn in mikrostrukturnih sestavin je v primerjavi s 
kovanim stanjem za vsa tri jekla manjša, kar je posledica večje redukcije, kot tudi dejstva, da 
smo s kovanjem do določene mere udrobnili zrno, glede na lito mikrostrukturo, nato pa z 
valjanjem dosegli še dodatno udrobnitev. 
Glede nekovinskih vključkov pa je potrebno dodati, da v jeklu Nb-V praktično nismo opazili 
primarnih Nb(C, N). V jeklu Nb je bilo opaženih relativno malo primarnih Nb(C, N), ki pa so 
bili običajno v bližini oz. v kontaktu z MnS, kot je vidno tudi na sliki 30a. V jeklu Nb-Ti smo 
tudi po valjanju opazili veliko vključkov tipa (Ti, Nb)(C, N). To nakazuje, da so se med 
ogrevanjem pred vročim valjanjem na 1200 °C, vključki Nb(C, N) v jeklu Nb-V raztopili in 
se kasneje med valjanjem izločili, kar pa seveda na svetlobnem mikroskopu ni mogoče 
zaznati, ker so ti izločki veliko manjši (velikosti razred nekaj nanometrov). V jeklu Nb-Ti se 
med ogrevanjem vključki niso raztopili, saj so bolj bogati na Ti oz. TiN ter posledično veliko 
stabilnejši, topnost v avstenitu pa je manjša, skladno s topnostnim produktom. Glede na barvo 
in samo obliko vključkov (Ti, Nb)(C, N) v jeklu Nb-Ti, gre sklepati, da so ostali neraztopljeni 
predvsem vključki, bogati s Ti oz. TiN, medtem ko so se vključki, bogatejši z Nb oz. NbC 
raztopili v avstenitu. Poleg omenjenih vključkov smo v vseh jeklih opazili tudi MnS, ki je 




4.2.3 Toplotno obdelano stanje 
Na slikah 31, 32 in 33 je prikazano kaljeno in popuščeno stanje (1 uro na 650 °C) jekel Nb, 
Nb-V in Nb-Ti, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. 
    
Slika 31: Martenzitna mikrostruktura a) kaljenega in b) popuščenega stanja (1 ura na 650 °C) 
jekla Nb, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. 
    
Slika 32: Martenzitna mikrostruktura a) kaljenega in b) popuščenega stanja (1 ura na 650 °C) 
jekla Nb-V, slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. 
    
Slika 33: Martenzitna mikrostruktura a) kaljenega in b) popuščenega stanja (1 ura na 650 °C) 






Toplotna obdelava (poboljšanje) je bila za vsa tri jekla enaka, in sicer avstenitizacija 20 minut 
na 900 °C, kaljenje v vodi in popuščanje 60 minut na različnih temperaturah, kot je bilo 
opisano v eksperimentalnem delu. Po kaljenju je bila mikrostruktura vseh jekel povsem 
martenzitna, torej je prišlo do popolne zakalitve. Opazna so bila določena bela območja, ki pa 
prav tako predstavljajo martenzit, vendar je bil efekt jedkala na teh mestih manj intenziven. 
Pri nižjih temperaturah popuščanja na svetlobnem mikroskopu nismo opazili mikrostrukturnih 
sprememb. Pri popuščanju na 650 °C in 550 °C so že lepše vidne meje med poligonalnimi 
zrni, saj je prišlo do aktivnega popuščanja in izločanja po mejah kristalnih zrn, v 
mikrostrukturi pa imamo popuščeni martenzit. 
4.3 Velikost kristalnih zrn 
Zaradi martenzitne mikrostrukture je določitev velikosti kristalnih zrn zahtevna. Med 
popuščanjem pride do intenzivnega izločanja preferenčno po mejah kristalnih zrn, tako da so 
meje bolj izrazite pri višjih temperaturah popuščanja. Meritev velikosti kristalnih zrn je bila 
tako opravljena na vzorcih popuščenih 1 uro na 650 °C (avstenitizacija je potekala 20 minut 
na 900 °C). Opravljenih je bilo 20 meritev na posamezen vzorec.  
Tabela 12 prikazuje rezultate meritev velikosti kristalnih zrn. Velikost zrn v tabeli 12 je 
definirana kot dolžina diagonale poligonalnega zrna, G pa predstavlja velikost, ki jo definira 
standard ASTM E112–13,[91] kjer je največja možna velikost 0 za premer zrna 508 µm, 
najmanjša pa 14 za premer zrna 2,8 µm. 
Tabela 12: Velikosti kristalnih zrn za poboljšano stanje jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti. 
Jeklo Nb  Jeklo Nb-V  Jeklo Nb-Ti 
Velikost G  Velikost G  Velikost G 
17,5 µm 8,7  17,9 µm 8,7  15,6 µm 9,1 
 
Po vizualni oceni so največja zrna v litem stanju, občutno manjša zrna pa so po vroči 
predelavi, torej po kovanju in valjanju. Groba ocena velikosti kristalnih zrn po ASTM E112 je 
4 v litem stanju, 5 v kovanem stanju in 6 v vroče valjanem stanju. Velikost dendritov (lito 
stanje jekla S960QL) je približno 200 µm. Za jeklo Nb-V smo izmerili tudi velikost kristalnih 
zrn na dilatometrskih vzorcih, ki smo jih s temperature avstenitizacije ohlajali s hitrostjo 0,1 
K/s. Ta je znašala 20,7 µm oz. 8,25 po ASTM E112. 
Najmanjša kristalna zrna so v jeklu Nb-Ti, torej jeklu, ki je mikrolegirano s titanom, čeprav je 
bilo najdalj časa na temperaturi ogrevanja 1200 °C pred vročim valjanjem. To je skladno s 
teorijo, saj titan tvori stabilne drobne izločke TiN, ki s pripenjanjem na meje preprečujejo rast 
kristalnih zrn. Pogoj je, da se TiN tvorijo v avstenitu, saj le tako dobimo drobne izločke, ki ne 
presegajo r* in tako prispevajo h kontroli rasti avstenitnih kristalnih zrn med ogrevanjem pred 
vročo predelavo kot tudi med samo predelavo. Vključki TiN oz. (Ti, Nb)(C, N), ki smo jih 
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opazili pri metalografski analizi na svetlobnem mikroskopu, so izrazito preveliki in ne 
prispevajo h kontroli rasti avstenitnih kristalnih zrn, temveč le slabšajo izkoristek titana, poleg 
tega pa negativno vplivajo na žilavost.[40, 43–46] Velikost kristalnih zrn v jeklih Nb in Nb-V je 
primerljiva, saj vanadij praktično nima vpliva na kontrolo rasti kristalnih zrn, ker izločki VN 
izkazujejo veliko topnost v avstenitu, tako da se izločijo pri nižjih temperaturah in imajo 
funkcijo izločevalnega utrjevanja ferita. Velikost kristalnih zrn, izmerjenih v poboljšanem 
stanju, je manjša od tistih, ki smo jih določili na dilatometrskih vzorcih pri ohlajanju z 0,1 
K/s, čeprav smo vzorce zadrževali 5 minut dlje na temperaturi avstenitizacije. Razlog je v 
tem, da je bilo ohlajanje s temperature avstenitizacije pri kaljenih vzorcih velikost veliko 
večje v primerjavi z vzorci, ki smo jih ohlajali z 0,1 K/s. 
4.4 Avtomatska analiza nekovinskih vključkov 
Avtomatska analiza nekovinskih vključkov je bila opravljena na vzorčku, vzetem iz odkovka, 
skladno s sliko 20. Na sliki 34 je prikazan histogram, ki prikazuje velikost nekovinskih 
vključkov za posamezno šaržo v obliki ekvivalentnega premera kroga (ECD). Tabela 13 
prikazuje število in povprečno površino nekovinskih vključkov po posameznih razredih za 
vse štiri laboratorijske šarže jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti. Po povprečni površini so največji 
vključki v jeklu Nb-Ti, najmanjši pa v jeklu Nb-V (šarža 1). Na slikah od 35 do 39 so 
prikazani ternarni diagrami posameznih razredov nekovinskih vključkov za vse štiri šarže. V 
ternarnih faznih diagramih so vsi vključki jasno označeni z določeno barvo, v primeru 
prekrivanja dveh ali več vključkov je to prikazano kot vključek črne barve.  
 




Jeklo Nb Jeklo Nb-V (šarža1 ) 
Jeklo Nb-V (šarža 2) Jeklo Nb-Ti 
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Tabela 13: Število in povprečna površina nekovinskih vključkov po posameznih razredih za 
vse štiri laboratorijske šarže jekla Nb, Nb-V in Nb-Ti (vzorci iz odkovkov). 
 
Jeklo Nb 
Jeklo Nb-V (šarža 
1) 
Jeklo Nb-V (šarža 
2) 
Jeklo Nb-Ti 
Število Anv, µm2 Število Anv, µm2 Število Anv, µm2 Število Anv, µm2 
(Mn,Ca)S 140 2,0 167 2,4 85 2,4 72 2,0 
CaO, Al2O3, MgO 190 1,7 251 2,2 184 2,5 63 1,8 
TiO2, Al2O3, (CaO, 
MgO) 
60 1,7 7 3,4 8 3,2 133 2,2 
ZrO 177 2,4 35 2,4 33 2,9 79 2,7 
TiN 0 0 0 0 0 0 74 2,8 
BN 0 0 62 1,2 32 1,6 0 0 
AlN 1 0,9 41 1,2 34 1,2 0 0 
TiC 3 2,3 0 0 0 0 10 3,3 
praznina 3 2,4 13 3,0 3 9,1 11 4,1 
drugo 33 2,1 64 2,6 17 3,1 87 5,8 
 
Največ vključkov je v prvi šarži jekla Nb-V, najmanj pa v drugi šarži istega jekla. Po 
povprečni velikosti so najmanjši vključki jekla Nb, največji pa so vključki v jeklu Nb-Ti. V 
vseh šaržah je skupno največ aluminatov, sledijo sulfidni vključki in ZrO2. 
Med preostale vključke spadajo tisti nekovinski vključki, ki ne ustrezajo vnaprej določenim 
pogojem za razvrstitev v točno določen razred. Večina preostalih (neklasificiranih) vključkov 
je manganovih sulfidov, vendar s povečano vsebnostjo dušika in/ali titana, zato so 
obravnavani kot neklasificirani vključki, katerih sestava je v ternarnem faznem diagramu S-
Mn-N in S-Mn-Ti prikazana na sliki 40. 
 
 
Slika 35: Porazdelitev vključkov CaO, Al2O3 in MgO v ternarnem faznem diagramu CaO-
Al2O3-MgO. 




Slika 36: Porazdelitev vključkov (Mn, Ca)S (rdeči) ter CaS,(Al2, Mg)O4 (zeleni) v ternarnem 
faznem diagramu Mn-Ca-S. 
 
 













Nb-V (2) Nb-Ti Nb Nb-V (1) 
Nb-V (2) Nb-Ti Nb Nb-V (1) 
Nb-V (2) Nb-Ti Nb Nb-V (1) 




Slika 40: Porazdelitev neklasificiranih vključkov v ternarnem faznem diagramu S-Mn-N za 
jeklo Nb-V in S-Mn-Ti za jeklo Nb-Ti. 
Za vse tri kemijske sestave so značilni in najbolj pogosti aluminatni in sulfidni vključki. Na 
sliki 35, ki prikazuje aluminatne vključke v ternarnem faznem diagramu Al2O3-MgO-CaO, 
vidimo, da so vključki locirani v bližini kota Al2O3, torej gre za čiste aluminate z manjšim 
deležem CaO in MgO. Sulfidne vključke pa sestavljajo praktično čisti MnS. V dejanskem 
proizvodnem procesu izdelave jekla vsebujejo vključki zaradi modifikacije in uporabe 
bazične žlindre večji delež Ca, prav tako vsebujejo aluminatni vključki večji delež Mg oz. 
MgO zaradi redukcije ognjevzdržne obzidave in žlindre. 
Na vseh šaržah je bilo detektirano tudi večje število vključkov ZrO2, kar je posledica 
kontaminacije taline s Zr, ki je v talino prišel iz talilnega lonca. Vključki, klasificirani kot 
ZrO2, vsebujejo večji delež Al2O3 in MnS, tako da gre sklepati, da lahko ZrO2 deluje kot 
heterogena kal za rast Al2O3 in MnS. Na SEM smo z EDS-analizo opazili več kompleksnih 
vključkov, kjer bi ZrO2 lahko delovali kot kal za rast MnS, možno pa je, da je prišlo do trkov 
ali grupiranja nekovinskih vključkov. 
Zanimivo je dejstvo, da imamo v vseh šaržah manjše število vključkov tipa TiO2-Al2O3-
(CaO,MgO), čeprav je samo jeklo Nb-Ti namensko legirano s titanom. To nakazuje na 
določeno kontaminacijo osnovnega vložka (jeklo S235JR) s titanom. Te vključke smo potrdili 
tudi z EDS-analizo na SEM; pogosto so v kombinaciji z MnS. Je pa največje število teh 
vključkov v jeklu Nb-Ti, kar je pričakovano. 
V obeh šaržah jekla Nb-V smo identificirali vključke BN, dopušča pa se možnost, da gre za 
druge borove faze, npr. boridi. BN v jeklih Nb in Nb-Ti nismo našli, v jeklu Nb-Ti je to 
pričakovano in nakazuje na uspešno kontrolo bora z uporabo titana. 
Neklasificirani vključki, ki ne ustrezajo nobenemu predhodno določenemu razredu, so 
večinoma MnS. Izkazujejo tipično stehiometrično razmerje Mn/S, verjetno pa gre za 
grupiranje vključkov z nitridi, saj smo zaznali določen delež dušika, kar je razlog, da vključki 
niso bili identificirani kot MnS. 
  
Nb-V (1) Nb-Ti 
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4.5 Diferenčna termična analiza 
Na slikah 41 in 42 je prikazana krivulja DTA pri segrevanju s 5 K/min in 10 K/min, na sliki 
43 pa krivulja DTA pri ohlajanju s 5 K/min za vse laboratorijske šarže. Tabela 14 prikazuje 
izmerjene temperature solidus in likvidus. Za primerjavo so podane tudi temperature, 
izračunane s Thermo-Calcom s podatkovno bazo TCFE7. Slika 44 prikazuje delež tekoče faze 
pri ogrevanju s 5 K/min za vse laboratorijske šarže. 
 
Slika 41: Krivulja DTA za jekla Nb, Nb-V (1), Nb-V (2) in Nb-Ti pri ogrevanju s 5 K/min 





Jeklo Nb-V (šarža 1) 





Slika 42: Krivulja DTA za jekla Nb, Nb-V (1), Nb-V (2) in Nb-Ti pri ogrevanju s 10 K/min 
(segment 3) z označenimi temperaturami solidus in likvidus. 
 
Slika 43: Krivulja DTA za jekla Nb, Nb-V (1), Nb-V (2) in Nb-Ti pri ohlajanju s 5 K/min 







Jeklo Nb-V (šarža 1) 
Jeklo Nb-V (šarža 2) 
Jeklo Nb-Ti 
Jeklo Nb 
Jeklo Nb-V (šarža 1) 




Tabela 14: Temperature likvidus in solidus v °C za vse lab. šarže jekel Nb, Nb-V in Nb-Ti, 
dobljene z DTA-analizo pri različnih pogojih ogrevanja/ohlajanja in Thermo-Calc izračunom 
(TCFE7). 
 Jeklo Nb Jeklo Nb-V (1) Jeklo Nb-V (2) Jeklo Nb-Ti 
 Tliq Ts Tliq Ts Tliq Ts Tliq Ts 
DTA ogr. 5 K/min 1507,9 1473,5 1508,0 1474,4 1513,6 1472,4 1510,0 1473,0 
DTA ogr. 10 K/min 1505,3 1476,1 1506,4 1476,6 1510,3 1475,1 1506,8 1476,0 
DTA ohl. 5 K/min 1469,2 1378,7 1479,7 1368,5 1485,9 1386,4 1491,1 1427,1 
Thermo-Calc 1506,7 1414,9 1508,3 1420,1 1509,6 1419,0 1508,3 1418,6 
 
 
Slika 44: Delež tekoče faze pri ogrevanju s 5 K/min v odvisnosti od temperature za vse štiri 
laboratorijske šarže. 
Iz ogrevalne krivulje na sliki 41 vidimo dva izrazita endotermna efekta, prek katerih določimo 
temperaturo solidus oz. likvidus. Poleg tega je med obema endotermnima odklonoma skrit še 
odklon, ki ustreza peritektični reakciji in je za vsa jekla pri temperaturi približno 1490 °C. 
Treba je poudariti, da je pri jeklu Nb-Ti poleg faz L, δ in γ prisoten še TiN, ki smo ga potrdili 
z metalografsko analizo. 
Poleg tega pri ogrevalni krivulji na sliki 41 opazimo odklon od bazične krivulje pri jeklu Nb-
V (šarža 2) pri približno 1425 °C. Plitvi odklon nakazuje na endotermni efekt trdno-trdno. 
Jeklo Nb 
Jeklo Nb-V (šarža 1) 




Zanimivo je, da tega ne detektiramo pri jeklu Nb-V (šarža 1). Odklon je plitek tudi na račun 
širokega temperaturnega intervala in je lahko posledica raztapljanja grobih Nb(C, N) v osnovi 
ali pa premikanja vzorca. Odklona pri segrevanju z 10 K/min (slika 42) ne zaznamo, saj je 
hitrost segrevanja prevelika. Prav tako pri jeklu Nb-Ti nismo v nobenem primeru zaznali 
posebnih efektov raztapljanja TiN pod temperaturo solidus. 
Ob primerjavi temperatur likvidus opazimo, da ima jeklo Nb najnižjo, jeklo Nb-V (šarža 2) pa 
najvišjo temperaturo likvidus, kar je posledica kemijske sestava. Jeklo Nb ima namreč največ 
ogljika (0,200 mas. %), druga šarža jekla Nb-V pa najmanj (0,159 mas. %). Posledično je 
sestava druge šarže jekla Nb-V bliže peritektični točki kot preostala jekla, kar se odraža tudi 
na krivuljah. 
Na ohlajevalnih krivuljah na sliki 43 opazimo za vse štiri šarže po dva izrazita eksotermna 
odziva, potencialno pa je v ozadju primarnega pika skrit še pik, ki ustreza peritektični reakciji. 
Nizka reprezentativnost ohlajevalnih pogojev je razvidna z določitvijo temperature likvidus za 
vsa jekla. Zaradi močnih podhladitvenih efektov (povezano z eksotermnimi vrhovi kot del 
sproščanja latentne toplote) se karakteristične temperature določajo iz ogrevalnih krivulj s čim 
nižjo hitrostjo ogrevanja, v našem primeru 5 K/min. 
Tabela 14 prikazuje primerjavo temperatur solidus in likvidus določenih z DTA in Thermo-
Calcom. Opazimo precejšnje ujemanje izračunanih temperatur likvidus s tistimi, ki smo jih 
dobili iz DTA pri ohlajanju s 5 K/min (segment 5), medtem ko so temperature solidus pri 
Thermo-Calc izračunu precej nižje, kar bo natančneje obravnavano v nadaljevanju. 
Iz diagrama na sliki 44 opazimo, da imamo izjemno podobne porazdelitve tekoče faze oz. 
taline v odvisnosti od temperature. Zamiki med posameznimi jekli so posledica različnega 
temperaturnega intervala strjevanja. Povsod opazimo, da je (skladno s krivuljo DTA) največji 
prispevek k povečanju deleža tekoče faze ravno v področju tik nad Ts in pri taljenju primarno 
strjene faze δ. Razlika v krivuljah obeh jekel Nb-V je lahko posledica lokacije odvzema 
vzorca pri obeh jeklih, vpliv pa ima tudi razlika v vsebnosti ogljika, saj je, glede na kemijsko 
sestavo trakov, v prvi šarži za 0,025 mas. % več ogljika.   
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4.6 Termodinamska analiza 
Na sliki 45 so prikazani diagrami deleža faz v odvisnosti od temperature za vsa tri jekla, 
prikazana je tudi porazdelitev Nb, V in Ti v jeklih Nb, Nb-V in Nb-Ti. Tabela 15 pa prikazuje 




Slika 45: Delež faz v odvisnosti od temperature za jeklo a) Nb, c) Nb-V in e) Nb-Ti ter b) 







Glede na sliko 13 se 
M3B2 pojavi šele nad 






Tabela 15: Ravnotežne premenske temperature in temperature začetka izločanja v °C za vsa 
tri jekla (TCFE7). 
 Jeklo Nb Jeklo Nb-V Jeklo Nb-Ti 
Likvidus 1506,7 1508,3 1508,3 
Solidus 1414,9 1420,1 1418,6 
Ae3 790,4 793,0 794,5 
Ae1 636,1 633,1 630,6 
BN 1199,9 1235,6 / 
NbC 1076,8 1079,0 1091,2 
TiN / / 1409,3 
AlN 1053,1 1089 933,4 
B2M / / 1215,2 
M3B2 991,4 968,1 1102,3 
M23C6 716,3 715,0 715,0 
M3C 693,4 690,4 688,1 
M7C3 621,7 636,8 632,0 
(Mo,V)C / 755,3 / 
 
V tabeli 15 prikazani fazi Nb(C, N) in TiN raztapljata tudi druge elemente, kot je prikazano 
na diagramu na sliki 46, ki prikazuje odvisnost molskega deleža elementov v Nb(C, N) oz. 
TiN od temperature. 
 
Slika 46: a) Odvisnost molskega deleža elementov v NbC od temperature za jeklo Nb-V in 







Diagram na sliki 47 prikazuje, kako dodatek posameznih elementov, na sestavo jekla Nb-Ti, 
vpliva na temperaturo začetka izločanja TiN, diagram na sliki 48 pa njihov vpliv na širino 
strjevalnega intervala. 
 
Slika 47: Vpliv dodatka posameznih elementov na temperaturo začetka izločanja TiN. 
 
Slika 48: Vpliv dodatka posameznih elementov na širino strjevalnega intervala. 
Tabela 16 prikazuje rezultate Scheil-Gulliverjevih izračunov za neravnotežno strjevanje za 
vsa tri jekla. Simulacija je bila ustavljena pri molskem deležu taline 0,3. Pri tem je bila 
omogočena difuzija bora in ogljika v trdni fazi. Faktor izcejanja v odvisnosti od temperature 







Tabela 16: Rezultati Scheil-Gulliverjevega izračuna za neravnotežno strjevanje s prikazom 

























C 0,20 0,48 2,38  0,179 0,431 2,41  0,18 0,43 2,41 
Si 0,25 0,36 1,46  0,23 0,33 1,44  0,23 0,33 1,45 
Mn 0,85 1,21 1,42  0,88 1,24 1,41  0,87 1,23 1,41 
Cr 0,52 0,58 1,12  0,52 0,58 1,12  0,52 0,58 1,11 
Cu 0,36 0,45 1,24  0,37 0,48 1,25  0,35 0,44 1,25 
Ni 1,29 1,61 1,25  1,28 1,62 1,26  1,30 1,64 1,26 
Al 0,056 0,045 0,81  0,047 0,038 0,80  0,057 0,046 0,80 
Mo 0,419 0,614 1,46  0,404 0,569 1,41  0,411 0,580 1,41 
V / / /  0,02 0,03 1,47  / / / 
Ti / / /  / / /  0,013 0,033 2,54 
Nb 0,013 0,037 2,86  0,013 0,036 2,78  0,014 0,039 2,78 
N 0,0029 0,0062 2,13  0,0046 0,0101 2,19  0,0031 0,0068 2,20 
B 0,0011 0,0038 3,41  0,0011 0,0037 3,33  0,0011 0,0037 3,34 
S 0,003 0,0101 3,36  0,003 0,0099 3,29  0,003 0,0098 3,27 
P 0,01 0,0249 2,49  0,009 0,0218 2,43  0,009 0,0218 2,42 
 
 
Slika 49: Faktor izcejanja v odvisnosti od temperature za jeklo Nb-Ti; črtkana krivulja 
prikazuje prve tri elemente z največjim faktorjem izcejanja. 
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Iz diagramov odvisnosti delež faz od temperature na sliki 45 vidimo, da pri vseh treh jeklih 
najprej kristalizira δ-ferit, ki nato po invariantni peritektski reakciji transformira v avstenit, ta 
pa ob prehodu prek Ar3 preide v α-ferit in zmesne karbide tipa MxCy. Gre za karbide M23C6, ki 
so obstojni pri višji temperaturi, in karbide M7C3 pri nižjih temperaturah, poleg tega pa 
nastane še manjši delež cementita oz. M3C, saj karbid poleg železa topi tudi manjši delež 
kroma in mangana. Temperatura likvidus je najnižja pri jeklu Nb, kar je posledica največje 
vsebnosti ogljika, posledično je tudi molski delež δ-ferita v jeklu Nb najmanjši (0,51).  
Za natančnejši opis strjevanja je bil s Thermo-Calcom izrisan izopletni ravnotežni fazni 
diagram za jeklo Nb-Ti (slika 50), kjer nismo upoštevali bora zaradi pretiranega vpliva na 
temperaturo solidus, kot bo prikazano v nadaljevanju. Uporabili smo termodinamsko 
podatkovno bazo TCFE9, v diagramu pa je označena sestava jekla Nb-Ti.  
 
Slika 50: Ravnotežni izopletni fazni diagram za jeklo Nb-Ti z označeno nominalno sestavo. 
Iz slike 50 vidimo, da najprej, pri 1510 °C, začne kristalizirati δ-ferit. Pri 1489 °C prehajamo 
v ternarno območje, kjer so v ravnotežju δ-ferit, avstenit in talina. Pri tem se za tvorbo 
avstenita porablja δ-ferit. Ternarni pas je zelo ozek in se oži z večanjem vsebnosti ogljika, 
torej je najožji pri jeklu Nb. Ob prehodu v dvofazno območje soobstoja taline in avstenita pri 
1486 °C je porabljen celoten δ-ferit, nato pa še preostala talina tvori avstenit. Pri temperaturi 
solidus 1473 °C je strjevanje zaključeno. Nato sledi izločanje TiN v trdnem pri 1406 °C, pri 
1099 °C pa se začne izločati Nb(C, N) oz., zaradi medsebojne topnosti TiN in Nb(C, N) 
govorimo kar o (Ti, Nb)(C, N). Z večanjem vsebnosti ogljika pada temperatura izločanja TiN 
in narašča temperatura izločanja Nb(C, N). V jeklih Nb in Nb-V je strjevanju podobno, le, da 
ni izločanja TiN, poleg tega pa se nad 1000 °C pojavi še izločanje faze AlN, ki je pri jeklu 




V vseh treh jeklih nastajajo izločki, ki so sicer v primerjavi z zmesnimi karbidi M7C3 in 
M23C6 prisotni v precej manjši količini, vendar imajo pomemben vpliv na končne mehanske 
lastnosti jekla pri visokotemperaturnem popuščanju. V jeklu Nb se v trdnem kot prvi izločajo 
izločki BN, kar nakazuje na neuspešno zaščito bora. Sledi izločanje NbC, AlN in M3B2 oz. 
(Mo2FeB2), ki nastane iz BN. Niobij je v jeklu Nb pri višjih temperaturah raztopljen v 
avstenitu, pri nižjih temperaturah pa v NbC oz. v Nb(C, N), ki raztaplja tudi manjši delež 
kroma, v jeklih Nb-V in Nb-Ti pa tudi nekaj vanadija oz. titana, kot prikazuje slika 46a.  
Pri jeklu Nb-V se AlN izloča pred NbC, kar je posledica večje vsebnost dušika v jeklu Nb-V 
(45 ppm) v primerjavi z jeklu Nb (30 ppm). Poleg tega pride pri 750 °C do izločanja zmesnih 
karbidov (Mo,V)C, ki so na sliki 45 označeni kot MC. Vanadij je v jeklu Nb-V najprej 
raztopljen v avstenitu, nato pa večinoma v (Mo, V)C, manjši delež pa še v M7C3, NbC in α-
feritu. Temperatura obstoja MC nakazuje, da je efekt vanadija vezan na izločevalno utrjevanje 
pri popuščanju in ne na pripenjanje mej avstenitnih kristalnih zrn. 
V jeklu Nb-Ti pride najprej do izločanja TiN in sicer takoj po solidus temperaturi, temu sledi 
izločanje faz B2M, M3B2, NbC in AlN. Ob legiranju s titanom torej ne pride do izločanja BN, 
kar nakazuje na uspešno zaščito bora s titanom, saj tvori stabilen TiN, ki poleg titana in 
dušika topi še manjši delež ogljika, ki pa narašča s padanjem temperature, skladno s sliko 46b. 
Poleg tega se ob legiranju titana izločanje AlN pomakne k nižjim temperaturam, saj titan 
močno osiromaši osnovo z dušikom. Titan je v jeklu Nb-Ti pri višjih temperaturah raztopljen 
v avstenitu, nato pa večinoma v TiN in NbC. S padanjem temperature je vedeno večji delež 
titana raztopljen v NbC, manj pa v TiN, dejansko pa ti dve fazi izkazujeta medsebojno 
topnost, tako, da gre za izločke (Ti, Nb)(C, N). 
Diagram na sliki 47 jasno pokaže, da imata največji oz. edini prispevek na temperaturo 
izločanja TiN titan in dušik, kar je skladno z enačbami topnostnega produkta. To nakazuje na 
pomembnost optimalne degazacije jekla, saj pride v nasprotnem primeru do izločanja TiN že 
v talini. Posledično dobimo grobe izločke TiN, ki negativno vplivajo na žilavost in nižajo 
izkoristek titana v jeklu. 
V praksi si želimo čim ožji strjevalni interval, na kar pa večinoma negativno vplivajo legirni 
elementi. V našem primeru ima največji vpliv bor, ki že pri zelo majhnem dodatku močno 
razširi strjevalni interval. Potrjen je bil tudi vpliv ogljika, kar je vezano na odmikanje 
strjevalne poti desno od peritektske točke. Vidimo tudi, da na strjevalni interval vplivamo z 
dodatkom niobija in titana. Ob večjih dodatkih kroma (nekaj desetink mas. %) pride do 
krčenja strjevalnega intervala, saj krom viša temperaturo solidus, na likvidus pa praktično ne 
vpliva. Dodatek aluminija dvigne tako temperaturo solidus kot likvidus.  
Je pa treba poudariti, da je vpliv bora na strjevalni interval pretiran, predvsem pri uporabi 
termodinamske podatkovne baze TCFE9, čeprav smo pri predhodni interni raziskavi potrdili, 
da že majhen dodatek bora zniža temperaturo solidus, medtem ko na likvidus bor praktično 
nima vpliva. Rezultate raziskave vpliva bora na izračunano in izmerjeno temperaturo solidus 




Slika 51: Vpliv bora na temperaturo solidus, izmerjeno z DTA in izračunano s Thermo-
Calcom s podatkovno bazo TCFE7 in TCFE9 za vzorce jekla z različno vsebnostjo bora. 
Poleg ravnotežnih izračunov smo opravili tudi Scheil-Gulliverjeve izračune za neravnotežno 
strjevanje. S pomočjo razmerja med sestavo pri molskem deležu taline 0,3 in nominalno 
sestavo jekla smo določili faktor izcejanja ter tako ugotovili, kateri elementi imajo največjo 
tendenco izcejanja. Omejevanje strjevanja na molski delež taline 0,3 je omogočilo preprečitev 
izločanja nitridov iz taline in s tem siromašenja taline na legirnih elementih, tako da so 
rezultati zanesljivejši.  
Največjo tendenco k izcejanju izkazujejo bor, žveplo, niobij, titan, fosfor, ogljik in dušik v 
padajočem vrstnem redu, najmanjšo tendenco pa izkazuje aluminij. Izredno zanimivo je, da 
mikrolegirni elementi, kot so titan, niobij in bor močno vplivajo na lokalizacijo, s tem pa se 
tudi ustvarja pogoj za primarni izločanje in nastanek nekovinskih vključkov. To smo potrdili z 
rezultati metalografske analize, kjer smo v meddendritnih prostorih opazili več vključkov 
Nb(C, N), (Ti, Nb)(C, N) in MnS. Do enakih zaključkov so prišli tudi drugi raziskovalci.[64, 65] 
Med mikrolegirnimi elementi ima največji vpliv bor, ki poleg tega tudi najbolj odpira interval 
strjevanja. 
Iz krivulj odvisnosti faktorja izcejanja od temperature na sliki 49 opazimo, da se naklon pri 
peritektski temperaturi spremeni. Alfageni elementi izkazujejo večjo tendenco izcejanja pod 
to temperaturo v primerjavi z gamagenimi elementi, kjer naklon ostane praktično enak. To je 




CCT-diagram smo izrisali za jeklo, ki je imelo najboljše trdnostne lastnosti. Kot bo 
natančneje opisano v rezultatih nateznega preizkusa, smo za najbolj optimalno določili jeklo 
Nb-V. CCT-diagram za jeklo Nb-V s prikazanimi trdotami HV0,5 in mikrostrukturami je 
predstavljen v Prilogi 1 na sliki 60. 
Pri najnižjih ohlajevalnih hitrostih (0,1 °C/s in 0,5 °C/s) imamo feritno-perlitno 
mikrostrukturo z manjšim deležem bainita, predvsem na pozitivnih izcejah. Pri 1 °C/s 
dosežemo feritno-perlitni nos, mikrostruktura je pretežno bainitna z martenzitom na pozitivih 
izcejah. Na splošno smo opazili precejšnjo izcejanost jekla, kar se odraža tudi v 
neenakomernih meritvah trdote (žagast profil trdote) po dosegu kritične ohlajevalne hitrosti, 
ki znaša 10 °C/s. Pri tej hitrosti je mikrostruktura praktično popolnoma martenzitna z 
posameznimi bainitnimi območji, pri ohlajanju z 20 °C/s, 50 °C/s in 100 °C/s pa imamo v 
mikrostrukturi samo martenzit s trdoto okrog 480 HV0,5. 
Vsem vzorcem smo pregledali tudi mikrostrukturo na površini, kjer je prišlo do določene 
stopnje razogljičenja. Primer razogljičene površine je lepo viden na sliki 52. Jedro je pri tej 
ohlajevalni hitrosti bainitno-martenzitno, malenkost pod površino je povečan delež bainita, 
povsem na površini pa imamo ferit z manjšim deležem bainita, popolnega razogljičenja nismo 
detektirali. 
 
Slika 52: Mikrostruktura na površini dilatometrskega vzorca jekla Nb-V, ohlajenega s 5 °C/s, 
slikano na svetlobnem mikroskopu pri a) 100- in b) 200-kratni povečavi. 
V CCT-diagramu so s črtkano črto označene premenske temperature, ki jih ni bilo mogoče 
natančno določiti in so možna določena odstopanja, medtem, ko polna črta (začetek bainitne 
premene in Ms) predstavlja jasno definirana območja. Za natančnejšo določitev M99 bi bila 
potrebna večja podhladitev. 
Določeni sta bili tudi premenski temperaturi Ac1 in Ac3, ki znašata 702 °C in 800 °C. S 
termodinamskim izračunom smo na primer določili temperaturi Ae1 in Ae3 za jeklo Nb-V pri 




4.8 Popuščni diagram 
Izmerjene trdote po Brinellu so bile preračunane v natezno trdnost, skladno s standardom ISO 
18265:2013.[90] Pri ustrezni natezni trdnosti je bila določena optimalna temperatura 
popuščanja, na kateri je nato potekalo popuščanje žilavostnih in nateznih preizkušancev. 
Spodnja in zgornja meja natezne trdnosti za to jekla znašata 1250 MPa oz. 1550 MPa. 
Popuščni diagram na sliki 53 prikazuje primerjavo preračunanih nateznih trdnosti v odvisnosti 
od temperature popuščanja za vsa tri jekla. Popuščni diagrami s prikazom mikrostruktur in 
preračunanimi Rm za vsa tri jekla bodo prikazani v prilogah 2, 3 in 4 na slikah 62, 63 in 64. 
 
Slika 53: Preračunana natezna trdnost v odvisnosti od temperature popuščanja za vsa tri jekla. 
Kot vidimo na sliki 53, ustrezno natezno trdnost dosegajo kaljeni vzorci, ter vzorci popuščeni 
na 50 °C, 100 °C, 150 °C, 180 °C in 250 °C. Vzorci popuščeni na 350 °C dosegajo spodnjo 
predpisano mejo natezne trdnosti, pri višjih temperaturah pa trdota hitro pada pod predpisano 
vrednost. Za optimalen režim popuščanja smo določili nizkotemperaturno popuščanje na 200 
°C. 
Popuščna obstojnost vseh treh jekel je relativno nizka in primerljiva z majhnimi odstopanji 
trdote med posameznimi jekli. Sekundarnega vrha, ne glede na mikrolegirni dodatek, ni 
opaziti. Popuščna obstojnost močno pade s preseganjem temperature 200 °C. Sicer pa 
največjo trdoto dosega jeklo Nb, kar je najverjetneje posledica malenkost večje vsebnosti 
ogljika, ki ima največji vpliv na doseženo trdoto. Mikrostruktura je pri vseh jeklih povsem 
martenzitna, pri višjih temperaturah (550 °C in 650 °C) gre za popuščen martenzit z opaznimi 
kristalnimi zrni, saj je prišlo do izrazitega izločanja po mejah kristalnih zrn.  
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4.9 Natezni preizkus 
Rezultati nateznega preizkusa so tabelarično prikazani v tabeli 17 in grafično na sliki 54. Slika 
55 prikazuje spremembo Rp0,2 in Rm, glede na kaljeno stanje za različne temperature 
popuščanja. Krivulje tečenja so prikazane na sliki 56 za kaljeno in poboljšano stanje 
(popuščanje na 200 °C) ter na sliki 57 za poboljšano stanje s popuščanjem na 570 °C in 640 
°C. 
Tabela 17: Rezultati nateznega preizkusa. 
 Stanje Rp0,2, MPa Rm, MPa A5,65, % Z, % 
Jeklo 
Nb 
Kaljeno 1144 1474 13,0 43 
Popušč. 200 °C 1196 1395 11,0 38 
Popušč. 570 °C 975 1032 15,0 54 
Popušč. 640 °C 811 871 18,5 59 
Jeklo 
Nb-V 
Kaljeno 1074 1400 13,0 41 
Popušč. 200 °C 1186 1384 12,0 47 
Popušč. 570 °C 965 1015 16,0 50 
Popušč. 640 °C 838 896 17,5 60 
Jeklo 
Nb-Ti 
Kaljeno 1093 1426 12,5 42 
Popušč. 200 °C 1160 1377 13,5 42 
Popušč. 570 °C 915 969 14,0 54 
 
 




Slika 55: Sprememba Rp0,2 in Rm, glede na kaljeno stanje, za različne temperature popuščanja. 
 
Slika 56: Krivulje tečenja za kaljeno in poboljšano stanje (popuščeno na 200 °C). 
Jeklo Nb 
   Kaljeno 
Jeklo Nb-V 
   Kaljeno 
Jeklo Nb-Ti 
   Kaljeno 
Jeklo Nb 
   Popuščeno na 200 °C 
Jeklo Nb-V 
   Popuščeno na 200 °C 
Jeklo Nb-Ti 










Slika 57: Krivulje tečenja za poboljšano stanje (popuščeno na 570 °C oz. 640 °C). 
Na sliki 54 vidimo, da predpisane trdnostne lastnosti dosegamo pri nizkotemperaturnem 
popuščanju 60 minut na 200 °C. V kaljenem stanju jekli Nb-V in Nb-Ti ne dosegata 
predpisane Rp0,2. Prav tako nobeno jeklo ne dosega predpisane Rp0,2 in Rm pri 
visokotemperaturnem popuščanju 60 minut na 570 °C oz. 640 °C. Kontrakcija Z je pri vseh 
jeklih precej visoka, prav tako tudi razteznost A5,65, ki presega minimalno predpisano vrednost 
10 %. Opazen je splošen trend povečanja duktilnosti in kontrakcije z naraščajočo temperaturo 
popuščanja. 
Se pa pokaže izreden vpliv nizkotemperaturnega popuščanja na mehanske lastnosti. Opazimo, 
da pride do občutnega povečanja Rp0,2 ob zmernem padcu Rm, medtem ko vrednosti Z in A5,65 
ostanejo podobne. Največji dvig Rp0,2 smo zaznali pri jeklu Nb-V, in sicer za 112 MPa, sledita 
jeklo Nb-Ti s 67 MPa in jeklo Nb z 52 MPa. Poleg tega jeklo Nb-V izkazuje tudi najboljši Z 
in najmanjši padec Rm. Omenjeni rezultati nakazujejo na izredno pozitiven odziv 
mikrolegiranih jekel pri nizkotemperaturnem popuščanju, predvsem za mikrolegirni sistem V-
Nb-B. 
Diagram na sliki 55 prikazuje spremembo Rp0,2 in Rm pri poboljšanih vzorcih, glede na 
kaljeno stanje za vsa tri jekla. Kot omenjeno, pri nizko temperaturnem popuščanju na 200 °C 
opazimo največji dvig Rp0,2 in najmanjši padec Rm pri jeklu Nb-V. Tak trend se pokaže tudi 
pri popuščanju pri višjih temperaturah. Pri popuščanju na 570 °C je padec Rp0,2 in Rm, v 
primerjavi s kaljenim stanjem, najmanjši pri jeklu Nb-V, medtem ko jekli Nb in Nb-Ti 
Jeklo Nb 
   Popuščeno na 570 °C 
Jeklo Nb-V 
   Popuščeno na 570 °C 
Jeklo Nb-Ti 
   Popuščeno na 570 °C 
Jeklo Nb 
   Popuščeno na 640 °C 
Jeklo Nb-V 








izkazujeta podobne lastnosti, s tem da ima jeklo Nb še vedno najvišji Rp0,2 in Rm. Pri 
popuščanju jekel Nb in Nb-V na 640 °C pa ima najvišji Rp0,2 in Rm jeklo Nb-V, kar nakazuje 
na utrditev z izločevalnim utrjevanjem z vanadijem. 
Krivulje tečenja na slikah 56 in 57 se razlikujejo, glede na toplotno obdelavo jekel. Za kaljeno 
in poboljšano stanje s popuščanjem na 200 °C krivulje tečenja izkazujejo izrazito utrjevanje, 
napetost tečenja pa ni izrazita. Ob dosegu natezne trdnosti se je na trgalnih preizkušancih 
tvoril vrat, prišlo je do lokalizacije napetosti ter porušitve. Za poboljšano stanje s 
popuščanjem na 570 °C in 640 °C prav tako poteka utrjevanje do dosega naravne napetosti 
tečenja, ki je bolj izrazita, pri jeklu Nb (popuščeno na 640 °C) smo poleg Rp0,2 določili še ReH. 
Po dosegu zgornje meje napetosti tečenja pride do deformacije ob zelo majhnem povečanju 
napetosti ali celo manjšem padcu napetosti.   
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4.10 Udarna žilavost po Charpyju 
Tabela 18 prikazuje rezultate preizkusa udarne žilavosti po Charpyju. Rezultati so grafično 
prikazani na slikah 58 in 59. Preizkus je bil izveden pri -20 °C in -40 °C na žilavostnih 
preizkušancih z V-zarezo, skladno s standardom SIST EN ISO 148-1:2017[80]. Izvedene so 
bile tri meritve za posamezno stanje ter izračunano povprečje. S standardom EN 10025-6[78] je 
predpisana udarna žilavost po Charpyju, za kvalitete QL, 27 J pri -20 °C in -40 °C.  










- 20 °C 
35 J  
Popušč. 200 °C 41 J  
Popušč. 570 °C 52 J  
Jeklo Nb-V 
Kaljeno 
- 20 °C 
38 J  
Popušč. 200 °C 41 J  
Popušč. 570 °C 52 J  
Jeklo Nb-Ti 
Kaljeno 
- 20 °C 
50 J  
Popušč. 200 °C 49 J  
Popušč. 570 °C 61 J  
Jeklo Nb 
Kaljeno 
- 40 °C 
40 J  
Popušč. 200 °C 38 J  
Popušč. 570 °C 60 J  
Popušč. 640 °C 82 J  
Jeklo Nb-V 
Kaljeno 
- 40 °C 
39 J  
Popušč. 200 °C 40 J  
Popušč. 570 °C 61 J  
Popušč. 640 °C 86 J  
Jeklo Nb-Ti 
Kaljeno 
- 40 °C 
43 J  
Popušč. 200 °C 45 J  
Popušč. 570 °C 81 J  





Slika 58: Udarna žilavost po Charpyju v prečni smeri pri -20 °C za vsa tri jekla v kaljenem in 
poboljšanem stanju, popuščeno 1h na 200 °C in 570 °C. 
 
Slika 59: Udarna žilavost po Charpyju v prečni smeri pri -40 °C za vsa tri jekla v poboljšanem 





Udarna žilavost tako v kaljenem kot v poboljšanem stanju (200 °C, 570 °C in 640 °C) ustreza 
predpisani. Žilavosti vzorcev v kaljenem in nizkotemperaturno popuščenem stanju (200 °C) 
so podobne, medtem ko pride pri popuščanju na 570 °C in 640 °C do občutnega povečanja 
žilavosti vseh treh jekel. To je posledica popuščanja martenzita, saj ogljik difundira iz 
prenasičene trdne raztopine, posledično padeta trdota ter trdnost, narasteta pa žilavost in 
duktilnost. 
Vrednosti udarne žilavosti, izmerjene pri -20 °C in -40 °C, so podobne, kar nakazuje na 
dejstvo, da še nismo dosegli prehodne temperature žilavosti, določeno s 27 J. 
Če primerjamo med seboj jekla Nb, Nb-V in Nb-Ti, opazimo, da jekli Nb in Nb-V izkazujeta 
praktično enako udarno žilavost tako v kaljenem kot poboljšanem stanju, izrazito pa odstopa 
jeklo Nb-Ti, ki ima večjo žilavost tako v kaljenem kot poboljšanem stanju. To lahko 
povežemo z velikostjo kristalnih zrn, kar močno vpliva na doseženo žilavost. Pri meritvi 
velikosti kristalnih zrn smo potrdili, da ima jeklo Nb-Ti najmanjša kristalna zrna. To je 
posledica mikrolegiranja s titanom, ki po mehanizmu pripenjanja na meje avstenitnih zrn med 
ogrevanjem na temperaturo vroče predelave kot tudi med samo predelavo omejuje rast 
avstenitnih kristalnih zrn. Lahko pa vpliv titana povežemo z ugotovitvami Xue et al.,[47] da 
titan zniža εc, σc in σp, tako da hitreje dosežemo ugodno območje preoblikovanja pri približno 
0,8∙εc. 
Dodaten vpliv na udrobnjevanje kristalnih zrn, kar ima velik vpliv na udarno žilavost, imajo 
lahko vključki Ti-O, ki smo jih potrdili z avtomatsko analizo nekovinskih vključkov v vseh 
treh jeklih, čeprav je samo jeklo Nb-Ti namensko legirano s titanom. Te vključki lahko 





Raziskovali smo vpliv titana in vanadija na končne mehanske lastnosti visokotrdnostnega 
mikrolegiranega jekla S1100QL, tako da smo uporabili mikrolegirne sisteme Nb-B (jeklo 
Nb), V-Nb-B (jeklo Nb-V) in Ti-Nb-B (jeklo Nb-Ti). Prišli smo do sledečih zaključkov: 
1) Mikrostruktura v kovanem, litem in valjanem stanju za vsa tri jekla je bainitno-
martenzitna. Martenzit je značilen predvsem za meddendritne prostore oz. pozitivne 
izceje. V jeklu Nb in Nb-V smo opazili vključke Nb(C, N), v jeklu Nb-Ti pa (Ti, Nb)(C, 
N) z različno vsebnostjo vseh elementov. Pri vseh jeklih smo opazili vključke Al2O3 in 
MnS. V kaljenem stanju je mikrostruktura martenzitna, za poboljšano stanje pa je 
značilen popuščeni martenzit. Kritična ohlajevalna hitrost je 10 °C/s, Ms znaša 390 °C.  
2) Velikost kristalnih zrn je najmanjša v jeklu Nb-Ti, kar je posledica pripenjanja 
avstenitnih kristalnih mej, med ogrevanjem na temperaturo vročega valjanja (in kovanja) 
kot tudi med samo vročo predelavo, z drobnimi stabilnimi izločki TiN. Velikost kristalnih 
zrn jekel Nb in Nb-V je praktično enaka, saj ima vanadij (jeklo Nb-V) veliko topnost v 
avstenitu, tako da ima funkcijo izločevalnega utrjevanja. 
3) Z avtomatsko analizo nekovinskih vključkov smo detektirali vključke ZrO2, kot vir pa 
smo določili livni lonec. Potrdili smo, da dodatek titana ustrezno ščiti bor. V vseh jeklih 
smo detektirali tudi vključke Ti–O, katerih vir bi lahko predstavljala kontaminacija 
osnovnega vložka s titanom. Ti vključki lahko delujejo kot inokulanti.  
4) S termodinamsko analizo smo potrdili obstoj detektiranih vključkov, določili pot 
strjevanja za vsa tri jekla, določili pa smo tudi elemente z največjo tendenco izcejanja. 
Gre predvsem za bor, žveplo, fosfor, niobij, titan, ogljik in dušik, kar sovpada z 
opaženimi grobimi nekovinskimi vključki TiN, (Ti, Nb)(C, N), Nb(C, N) in MnS v 
meddendritnih prostorih. 
5) Popuščna obstojnost vseh treh jekel je relativno nizka brez sekundarnega vrha, med 
posameznimi jekli pa ni bistvenih razlik. 
6) Vsa tri jekla izkazujejo občutno povečanje Rp0,2 pri popuščanju na 200 °C, največje 
povečanje, glede na kaljeno stanje, je značilno za jeklo Nb-V. Pri popuščanju na 570 °C 
in 640 °C je padec Rp0,2 in Rm najmanjši pri jeklu Nb-V, kar nakazuje na izločevalno 
utrjevanje ferita z vanadijem. 
7) Najboljšo žilavost izkazuje jeklo Nb-Ti, kar je posledica vpliva titana na kontrolo rasti 
avstenitnih kristalnih zrn pred in med vročo predelavo. Vsa tri jekla po 
nizkotemperaturnem popuščanju 60 minut na 200 °C dosegajo predpisane mehanske 
lastnosti in tudi žilavost, ki jo za jekla kvalitete QL predpisuje standard EN10025-6. 
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7.1 Priloga 1: CCT-diagram za jeklo Nb-V 
Na sliki 60 je prikazan CCT-diagram za jeklo Nb-V, slika 61 pa prikazuje mikrostrukture posameznih dilatometrskih vzorcev. 
 







Slika 61: Mikrostrukture dilatometrskih vzorcev jekla Nb-V pri različnih hitrostih ohlajanja, 
slikano na svetlobnem mikroskopu pri 500-kratni povečavi. 
0,1 °C/s 0,5 °C/s 
1 °C/s 5 °C/s 
10 °C/s 20 °C/s 
50 °C/s 100 °C/s 
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7.2 Priloga 2: Popuščni diagram za jeklo Nb 
Na sliki 62 je prikazan popuščni diagram jekla Nb s prikazom preračunanih nateznih trdnosti in mikrostruktur, slikanih na svetlobnem 
mikroskopu pri 500-kratni povečavi. 
 
Slika 62: Popuščni diagram za jeklo Nb s prikazanimi mikrostrukturami. 
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7.3 Priloga 3: Popuščni diagram za jeklo Nb-V 
Na sliki 63 je prikazan popuščni diagram jekla Nb-V s prikazom preračunanih nateznih trdnosti in mikrostruktur, slikanih na svetlobnem 
mikroskopu pri 500-kratni povečavi. 
 
Slika 63: Popuščni diagram za jeklo Nb-V s prikazanimi mikrostrukturami. 
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7.4 Priloga 4: Popuščni diagram za jeklo Nb-Ti 
Na sliki 64 je prikazan popuščni diagram jekla Nb-Ti s prikazom preračunanih nateznih trdnosti in mikrostruktur, slikanih na svetlobnem 
mikroskopu pri 500-kratni povečavi. 
 
Slika 64: Popuščni diagram za jeklo Nb-Ti s prikazanimi mikrostrukturami. 
